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摘  要：连续陶瓷纤维是纤维增强陶瓷基复合材料的增强体，对提高陶瓷基复合材料的强
度和韧性起关键作用，高损伤容限和高强度陶瓷纤维是阻止裂纹扩展实现陶瓷基复合材料强韧
化的保障。本文对碳化硅、氮化硅、氮化硼、氧化铝和氧化锆等几种陶瓷纤维的制备方法、结
构、性能和应用等方面进行了全面的综述，指出了今后的发展方向，期望为未来陶瓷纤维的研
究、开发及应用提供参考。 
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Abstract: Continuous ceramic fibers are reinforcements of ceramics, which play pivatol roles in 
ceramics matrix composites. Strong and damage tolerant fibers enable arrest of the cracks through 
deflection at fiber/matrix interfaces and making the ceramic matrix composites tolerant to damage. In 
this review, the fabrication, microstructures, properties and applications of silicon carbide, silicon 
nitride, boron nitride, alumina and zirconia fibers are summaried, and further directions development 
of new ceramic fibers are point out. It is expected that this paper is useful for the further investigation, 
development and application of ceramic fibers. 
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先进陶瓷具有耐高温、高强度和刚度、相对重量较轻、抗腐蚀等优异性能，但同时也存在一个
本身固有的致命弱点  脆性。陶瓷在服役条件下受到应力作用时会产生裂纹、甚至断裂而导致
材料失效，产生灾难性破坏{1]。采用高强度、高模量的连续陶瓷纤维与基体复合，是提高陶瓷韧性
和可靠性的一个有效方法。陶瓷纤维能阻止裂纹扩展，从而得到有优良韧性的纤维增强陶瓷基复合
材料。20 世纪 70 年代初，Aveston [2] 在连续纤维增强聚合物基复合材料和纤维增强金属基复合材料
研究基础上提出了连续纤维增强陶瓷基复合材料的概念，为高性能陶瓷材料的研究与开发开辟了一
个方向。 
连续纤维增强陶瓷基复合材料是将耐高温的连续陶瓷纤维植入陶瓷基体中形成的一种高性能复
合材料，具有高强度和高韧性，特别是具有与普通陶瓷不同的非灾难性断裂方式，受到世界各国研
究人员的极大关注。随着纤维制备技术和其它相关技术的进步，人们逐步开发出制备这类材料的有
效方法，使得纤维增强陶瓷基复合材料的制备技术日渐成熟。连续纤维增强陶瓷基复合材料已经开
始在航天航空、国防等领域得到广泛应用。20 多年来，世界各国特别是欧美以及日本等对纤维增强
陶瓷基复合材料的制备工艺和增强理论进行了大量的研究，取得了许多重要的成果，有的已经达到
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实用化水平。2015 年 2 月 10 日，美国 GE 公司
在 F414 涡扇发动机验证机上成功验证了世界首
个旋转低压涡轮构件，为连续纤维增强陶瓷基复
合材料 (SiCf/SiC) 在航空发动机和燃气轮机上
的应用指明了方向。2015 年 6 月 16 日，法国赛
峰集团设计的陶瓷基复合材料尾喷管搭载
CFM565B 发动机完成了首次商业飞行，通过适
航认证，标志着航空发动机高温部件采用
SiCf/SiC 复合材料的时代来临。2011 年 3 月 12
日，日本福岛第一核电站发生事故后，全球核电
行业将事故容错能力研究放在发展首位，西屋公
司把 SiC/SiC 复合材料作为事故容错包壳的首选
材料。 
由于纤维增强陶瓷基复合材料有着优异的
高温性能、高韧性、高比强、高比模以及热稳定
性好等优点，能有效地克服对裂纹和热震的敏感
性，在重复使用的热防护领域也有着重要的应用
和广泛的市场。 
连续陶瓷纤维是陶瓷基复合材料的关键原
材料，国内外都开展了大量的研究。本文将对过
去几十年的研究工作进行回顾，着重介绍包括碳
化硅 (SiC) 纤维、氮化硅 (Si3N4) 纤维、氮化硼 
(BN)纤维、氧化铝 (Al2O3) 纤维和氧化锆 (ZrO2) 
纤维在内的一些典型陶瓷纤维的研究进展，以期
为未来陶瓷纤维的研究及开发提供一些参考。 
1碳化硅纤维 
连续碳化硅 (SiC) 纤维是一种具有较高抗
拉强度、抗蠕变性能、耐高温、抗氧化及与陶瓷
基体良好相容性的陶瓷纤维，在航天、航空、兵
器、船舶和核工业等高技术领域具有广阔应用前
景。连续 SiC 纤维增韧的陶瓷基复合材料不仅比
强度高、比模量高、热稳定性好，而且抗热震冲
击能力强，可应用于航天飞行器的头部和机翼前
缘，航空航天发动机的燃烧室喷管、整体导向
器、整体涡轮、导向叶片、涡轮间过渡机匣、尾
喷管等表面温度高、气动载荷大的区域。由于在
军事领域具有重要的应用前景，SiC 纤维一直是
西方国家对我国的禁运品。 
连续 SiC 纤维的制备方法主要有两种，即化
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学气相沉积法 (Chemical Vapor Deposition, CVD) 和先驱体转化法 (Polymer-Derived, PD)。CVD 法
是以连续的细W (C) 芯为基材，以甲基硅烷类化合物为原料，在氢气流下于灼热的芯丝表面上反应，
裂解为 SiC 并沉积在芯丝上而制得。CVD 法制备的连续 SiC 纤维直径较粗 (> 100 m)，主要以单丝
形式增强金属基材料。PD 法是目前制备细直径连续 SiC 纤维的主要方法，已实现工业化生产，其工
艺路线包括先驱体的合成、先驱体的熔融纺丝、将可溶可熔的原纤维进行不熔化处理及不熔化纤维
的高温烧成等四大工序。 
关于 SiC 纤维的分类并没有严格定义。根据不同类型 SiC 纤维的组成结构和耐温性能区别，大
致将现有的连续 SiC 纤维分为三代。国外各品种 SiC 纤维的技术路线与分类情况如图 1 所示[3]。 
1.1国外 SiC纤维研发生产与应用情况 
1.1.1国外 SiC纤维研发生产情况 
日本是世界上最早开展先驱体转化制备 SiC 纤维的国家。1975 年，日本东北大学 Yajima 小组
以聚碳硅烷 (Polycarbosilane, PCS) 为先驱体制得了直径为 10 m 左右的连续 SiC 纤维[4]，开创了先
驱体转化法制备连续 SiC 纤维的先河，之后日本碳公司 (Nippon Carbon) 和宇部兴产公司 (Ube 
Industries) 进行了 SiC 纤维的工程化和产业化。上世纪末，美国 NASA 支持 Dow Corning 公司 (后
 
 
图 1 SiC纤维的发展过程[3] 
Figure 1 The development of SiC fibers [3] 
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期转为 COI 陶瓷公司) 进行连续 SiC 纤维的开发。 
第一代 SiC 纤维的典型代表是日本碳公司的 Nicalon 系列纤维和宇部兴产公司的 Tyranno Lox M
纤维。 
日本碳公司率先取得 Yajima 教授的专利权，并在 1982 年生产了第一批工业化 SiC 纤维 (Nicalon 
100 系列)[5]，随后又推出了 Nicalon 200 系列 (陶瓷级，Ceramic-Grade) 纤维[6]。目前，Nicalon 200
系列已经成为陶瓷基复合材料研究中的通用型陶瓷纤维。在 Nicalon 200 系列基础上，日本碳公司又
进一步开发了具有不同电阻率的NL-400 (HVR级，High-Volume-Resistivity Grade)、NL-500 (LVR级，
Low-Volume-Resistivity Grade)、NL-607 (碳涂层) 等纤维品种。其中，NL-500 纤维具有良好的吸波
性质，可用于高温隐身材料。 
1987 年，日本的宇部兴产公司以聚钛碳硅烷 (Polytitanocarbosilane，PTCS) 为先驱体，采用空
气不熔化技术制备了含钛 SiC 纤维，并将其命名为 Tyranno Lox-M (其中的 M 是英文字母表的第十
三个字母，用于表示该纤维中的氧含量在 13 wt% 左右[7])。Tyranno Lox-M 纤维直径只有 Nicalon 纤
维的一半，具有比 Nicalon 纤维更好的化学稳定性。 
第一代 SiC 纤维的主要特征是氧含量高 (含量约 10 wt%)、碳含量高 (碳硅比约 1.3:1)，基本处
于无定形状态，在有氧环境下 1050C 时仍具有良好的热稳定性。由于纤维中含有较多的 SiOxCy 杂
质相和游离碳，第一代 SiC 纤维在空气中 1050C 以上或惰性气氛中 1200C 以上将发生 SiOxCy杂质
的相分解反应，并伴随有 β-SiC 晶粒的迅速生长，导致纤维强度的急剧降低[8]。 
降低氧含量并提高使用温度是第二代 SiC 纤维开发过程中的关键问题。日本碳公司和宇部兴产
公司分别采用各自的技术路线，研制出了低氧含量的第二代 SiC 纤维，典型代表是日本碳公司制备
的 Hi-Nicalon 纤维和日本宇部兴产公司制备的 Tyranno ZE 纤维。1995 年碳公司采用电子束辐照交联
技术代替空气不熔化技术，成功制备出氧含量低于 1.2 wt% 的 Hi-Nicalon 纤维。宇部兴产公司则采
用电子辐照交联工艺来降低 PTCS 纤维的氧含量，生产出了氧含量低至 5 wt% 左右的 Tyranno Lox-E 
纤维；氧含量的降低主要是由于先驱体合成过程中钛醇盐 Ti(OR)4 与 PCS 反应而导致。鉴于辐照工
艺昂贵，且 Tyranno Lox-E 纤维性能提高不足，宇部兴产公司并没有对 Tyranno Lox-E 纤维进行商业
化生产，而是转而采用元素 Zr 代替 Ti 加入到 PCS 先驱体中，制备了氧含量更低的聚锆碳硅烷 
(Polyzirconocarbosilane, PZCS) 前驱体[9,10]，并以 PZCS 为原料制备出 Tyranno ZMI 和 Tyranno ZE 两
种纤维。Tyranno ZMI 采用空气预氧化工艺制备并实现了工业化，氧含量在 10 wt% 左右，而 Tyranno 
ZE 则采用电子辐照工艺制备，氧含量更低，但是没有工业化。 
第二代 SiC 纤维的主要特征是氧含量低 (低于 2 wt%)、碳含量高 (碳硅比约 1.3:1 ~ 1.4:1)，在空
气中 1200C ~ 1300C 具有良好的热稳定性。Hi-Nicalon 纤维在空气气氛中可耐 1200C 以上高温，
惰性气氛下可耐 1600C 以上高温[11,12]。Tyranno ZMI 纤维尽管氧含量较高，但在 Ar 气氛中最高耐
热温度可达到1500C，这是因为与Ti相比，含Zr的晶间相稳定性更高。Tyranno Lox-E、Tyranno ZMI、
Tyranno ZE 纤维以及第一代的 Tyranno Lox-M 纤维因 Zr、Ti 元素的引入而具有电阻率可调的特性，
可用于制备高温隐身结构材料。 
随着氧含量的降低，第二代 SiC 纤维的弹性模量、耐高温与抗蠕变性能都有了大幅提高。但是
由于富余碳的存在，抗氧化性能依然不够理想。因此，日本碳公司、宇部兴产公司和美国 Dow Corning
公司采用不同的技术路线研制出了具有更高耐温性能的第三代SiC纤维，商品号分别为Hi-Nicalon S、
Tyranno SA 和 Sylramic (以及 Sylramic-iBN)。日本碳公司通过在 H2 气氛中无机化去除富余碳，制备
了近化学计量比的 Hi-Nicalon S 纤维，其碳硅比为 1.05:1 [13]。日本宇部兴产公司采用 PCS 与乙酰丙
酮铝 [Aluminiumacetylacetonate, Al(AcAc)3] 反应合成出聚铝碳硅烷 (Polyaluminocarbosilane, PACS)，
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经纺丝、空气不熔化处理和烧成后先得到 SiAlCO 纤维，进一步在 1500C ~ 1800C 高温处理使
含氧相发生分解，最后在烧结助剂 Al 的作用下在更高温度进行烧结致密化，制备出了近化学计量比
且结晶尺寸较大的 Tyranno SA 纤维，其脱氧、脱碳和致密化过程的结构演变如图 2 所示[14,15]。美国
Dow Corning 公司在 Ube 公司 Tyranno Lox-M 纤维制备工艺基础上，采取引入烧结助剂制备多晶纤
维的创新思维，将 B 做为烧结助剂加入到纤维中制备出了含 B 的多晶 Sylramic 纤维，抗拉强度可达
3.2 GPa。目前，这种纤维由 ATK COI 陶瓷公司生产。随后，Dow Corning 公司又与 NASA Glenn 研
究中心合作，将 Sylramic 纤维在高温氮气中进一步处理制备出了 Sylramic-iBN 纤维[16]，高温氮气处
理不仅可以将富余的硼从晶界上去除，从而使晶粒更大、晶界更为干净，提高了纤维的抗蠕变性能
和电导率，而且还在纤维表面生成了 BN 膜，使得纤维的抗氧化性得到了进一步提高。 
第三代 SiC 纤维是一种低氧含量、近化学计量比组成和高结晶结构的纤维，这种组成结构使得
第三代 SiC 纤维具有更加优异的耐高温性能和抗氧化性能。Hi-Nicalon S 纤维在氩气气氛中 1600C
处理 10 h 后强度达到 1.8 GPa，1400C 干燥空气 (H2O < 2.6 ppm) 中处理 10 h 后强度超过 1.5 GPa，
1400C 潮湿空气 (2% H2O) 中处理 10 h 后强度达到 1.0 GPa [6,17]。Sha 等人[18]的研究结果与碳公司
公布的结果一致，1600C 处理 1 h 强度超过 2.3 GPa，1800C 处理 1 h 后强度达到 1.4 GPa。Tyranno 
SA 纤维在惰性气氛下可耐到 2200C 高温，而 Sylramic 纤维在氩气气氛中经 1550C 处理 10 h 后仍
可保持 2.8 GPa 以上的抗拉强度[19,20]。 
表 1 和表 2 分别列出了依据文献 [5] 及网络资料整理出的国外典型连续 SiC 纤维的组成、特性
以及国际市场参考价格。 
近年来，连续 SiC 纤维在航空发动机上应用的技术成熟度大幅提升，应用范围由静止件扩大到
动部件，极大促进了 SiC 纤维的产业化进程。为保障原材料供应和降低成本，法国 CFM 公司与日本
碳公司于 2012 年成立了合资公司  NGS Advanced Fibers 公司，旨在强化 SiC 纤维生产能力，其
股权比例为日本碳公司 50%、GE 25%、赛峰 25%，其年产量预计达到数十吨，产品主要满足美国国
防部、美国 GE 公司和其他客户的需求。近期，GE 公司投资 2 亿美元在美国阿拉巴马州增建 SiC 材
料原料工厂，这将大幅提升耐温 1300C 左右的 SiC 纤维与 SiC 纤维单向带的产能。 
 
 
图 2 Tyranno SA纤维制备过程中的结构演变[14,15]  
Figure 2 Illustration of the microstructure evolution during the synthesis of Tyranno SA fiber [14,15] 
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表 1国外典型连续 SiC纤维的组成 
Table 1 Compositions of typical continuous SiC fibers (overseas) 
 Si C O N B Al Ti Zr C/Si 
Nicalon (Nippon Carbon) 
NL-202 56.4 31.3 12.3      1.29 
Hi-Nicalon 62.4 37.1 1.20      1.39 
Hi-Nicalon-S 68.9 30.9 < 1.0      1.05 
Tyranno (Ube Industries)  
Lox M 55.4 32.4 10.2    2.0  1.36 
Lox E 56.0 37.0  5.0    2.0  1.54 
ZE 61.0 35.0  2.0     2.0 1.34 
SA 67.8 31.3  0.3   0.6   1.08 
Sylramic (Dow Corning) 
 66.6 28.5  0.5 0.40 2.3  2.1  1.05 
 
表 2国外典型连续 SiC纤维的性能及参考价格 
Table 2 Properties and reference prices of typical continuous SiC fibers (overseas) 
 Diameter / m 
Tensile 
strength 
/ GPa 
Tensile 
modulus 
/ GPa 
Fracture 
strain 
/ % 
Density
/ gcm1 
Operating 
temperature * 
/ C 
Price 
/ $kg1 
Nicalon (Nippon Carbon) 
NL-202 14 2.6 188 1.4 2.55 1050 ~ 2000
Hi-Nicalon 14 2.5 250 1.3 2.65 1250 8000 
Hi-Nicalon-S 12 2.6 340 0.6 2.85 1400 13000 
Tyranno (Ube Industries) 
Lox M 11 3.3 187 1.8 2.48 1000 1500 
Lox E 11 3.4 206 1.7 2.55   
ZE 11 3.5 233 1.5 2.55  1600 
SA 8 & 10 2.5 300 0.7 3.10 ~ 1500 ~ 5000
Sylramic (Dow Corning) 
 10 2.8 ~ 3.4 386 0.8 > 2.95 ~ 1500 ~ 10000
* in oxiding atmospheres 
 
1.1.2国外 SiC纤维应用情况 
连续 SiC 纤维主要用作陶瓷基复合材料的增强体。连续 SiC 纤维增强碳化硅基体 (SiCf/SiC) 复
合材料具有高的比强度和比刚度、良好的高温力学性能和抗氧化性能以及优异的抗辐照性能和耐腐
蚀性能，在航空航天和核聚变领域都有着广泛的应用前景。 
SiCf/SiC 复合材料因其低密度、高强度、耐冲击、抗氧化等优点而被用作高性能发动机的热端
部件材料。该材料的密度仅为高温合金的 1/3 ~ 1/4，在不用空气冷却和不使用热障涂层的情况下，
工作温度可比高温合金提高 150C ~ 350C，可满足高推重比发动机对材料高温、高强、低密度的要
求，有效提高发动机推重比，提升战斗机机动性等关键战技指标。SiCf/SiC 复合材料在航空发动机
方面潜在的应用主要有喷气式发动机燃烧机的内衬、涡轮发动机保护罩盖、方向舵、静音盘、尾锥、
后燃烧机等[21]。 
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20 世纪 90 年代，法国 Snecma 公司研发了 CERASEP 系列 SiCf/SiC 复合材料，并将该材料成功
应用于 M-88 型发动机的喷管调节片，标志着 SiCf/SiC 复合材料在航空发动机应用的开始。图 3 所
示为 Snecma 公司对 CERASEP 系列升级制备的燃烧室衬套[22]。 
日本 IHI 公司采用化学气相渗透工艺 (Chemical Vapor Infiltration, CVI) 结合固相渗透工艺 
(Solid Phase Infiltration, SPI) 和先驱体浸渍裂解工艺 (Polymer Impregnation and Pyrolysis, PIP) 制备
了 SiCf/SiC 复合材料旋转及静子叶片[23] (图 4)，并通过了 1000C 以上的旋转测试、热循环测试和实
际工况环境测试，结果表明该叶片保持了良好的功能稳定性。 
法国、美国等国家在上世纪 90 年代初期以推重比 8 和推重比 10 发动机为演示验证平台，对
SiCf/SiC 复合材料构件进行了大量应用验证。验证结果表明，这类材料在中等载荷静止件上具有很
强的竞争力，减重 50% 以上，疲劳寿命显著提高。SiCf/SiC 尾喷管调节片/密封片和加力燃烧室内锥
体等已在 M88、F100、F110、F414、F119 等推重比 8 至推重比 10 级发动机上应用。 
除军用机外，GE、R-R、Honeywell、P&W、波音等航空制造业巨头还大力推进 SiC 纤维增强陶
瓷基复合材料在民用航空发动机领域的应用。全
球最大的民用飞机发动机制造商 CFM 公司将日
本碳公司耐高温 SiC 纤维为增强体的陶瓷基复
合材料应用于中型客机用喷气发动机“LEAP”，
已接到约4150台订单 (截止2012年7月数据)，
分别提供给空中客车的 A320NEO、波音的
737MAX及中国商用飞机公司的C919等中型客
机。GE 公司预测未来 10 年对 SiCf/SiC 复合材
料的需求将递增 10 倍。 
通过工艺调整，SiC 纤维还具有电性能调节
范围大 (电阻率在 102 Ωcm ~ 105 Ωcm 范围内
可调) 的优点，可以用于制作多波段高温吸波材
料，应用于雷达吸波结构。日本等国家研制的
SiC 纤维已经被美国、法国、德国等作为高性能
雷达吸波结构材料的增强纤维使用。法国 Alcore
塑料公司试制的法国第一架陶瓷纤维复合材料
 
 
图 3 Snecma公司研制的燃烧室 SiCf/SiC衬套 
Figure 3 SiCf/SiC combustion liner manufactured by Snecma Co., France 
 
 
图 4 日本 IHI公司制备的 SiCf/SiC 
复合材料静子叶片[23] 
Figure 4 Appearance of SiCf/SiC vane  
manufactured by IHI Co., Japan [23] 
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结构无人驾驶遥控隐身飞机“豺狼”就大量采用了 Tyranno 型 SiC 纤维；美国 Lockheed 公司用 SiC
纤维编织物增强复合材料制造了隐身战斗机 F22 的四个直角尾翼，用 SiC 纤维与 PEEK 纤维混杂增
强的结构材料制造了隐身巡航导弹的头锥和火箭发动机壳体。 
此外，由于碳化硅具备优异的高温强度、低的化学活性和感生放射性，连续 SiC 纤维增强碳化
硅基体复合材料同时也具有伪塑性断裂模式、可设计的物理性能和力学性能，因此被认为是理想的
核能源领域候选材料[24]。在聚变反应堆设计中，欧盟的 PPCS-D、TAURO、美国的 ARIES-AT 和日
本的 DREAM 等都选用了 SiCf/SiC 复合材料作为包层的结构材料[2527]，欧盟的 A-DC、PPCS-C、美
国和中国设计的 ITER 实验包层模块则选用该复合材料制造流道插件[2830]。在裂变领域，近年来先
进裂变反应堆开始考虑 SiCf/SiC 复合材料在堆芯或容器部件中的潜在应用，其中第四代反应堆以及
美国的超高温反应堆计划均采用 SiCf/SiC 复合材料作为结构材料[31]。 
2011 年日本福岛核事故后，SiC 材料作为一种事故容错燃料包壳材料吸引了研究者的格外注意。
美国橡树岭国家实验室以Hi-Nicalon S纤维为增强体、热解碳为界面相，采用CVI工艺制备了SiCf/SiC
复合材料，研究了材料在辐照环境下的稳定性。当剂量超过 70 dpa 时，300C、500C 及 800C 辐照
均出现弯曲强度的下降、轻微肿胀及热导率下降。其中，300C 辐照时强度下降尤为明显。研究表
明，纤维中自由碳的微小结构变化及纤维界面间裂纹的产生是强度下降的主要原因[32,33]。 
据世界核新闻网站 2014 年 7 月 9 日消息，日本东芝公司与电子陶瓷公司开发出利用 SiCf/SiC 复
合材料制造核燃料结构材料的工业化生产新技术，制成了套在燃料组件外的套管 (简称“燃料组件
外套管”，图 5)。这种复合材料可代替现有轻水堆用的锆合金，一来可以提高核电站安全性，二来
可以延长换料周期，提高铀资源利用率。碳化硅燃料包壳还可用于超高温反应堆和气冷快堆等第四
代核电反应堆。日本计划 2016 年在研究堆中测试燃料组件外套管，2025 年在运行的核电站中使用
SiCf/SiC 复合材料。 
 
 
图 5  SiCf/SiC复合材料制备的燃料组件外套管 
Figure 5 Fuel-assembly ducts fabrication using SiCf/SiC composite 
1.2国内 SiC纤维研发生产与应用情况 
1.2.1 国内 SiC纤维的发展情况 
日本的 SiC 纤维研制成功不久，我国就已经开始注意到了这种材料的潜在应用价值，并专门组
织国防科技大学相关科研人员成立了 SiC 纤维课题组。从上世纪 80 年代开始，课题组一步步建立了
SiC 纤维制备技术体系，先后突破了原材料制备与合成聚碳硅烷、连续熔融纺丝、不熔化处理、烧
成等关键技术，发明了常压合成聚碳硅烷技术并建成了我国第一套吨级聚碳硅烷合成装备，成功制
备出 KD-I 型连续 SiC 纤维，并建成了我国第一条连续 SiC 纤维试验线。国防科技大学科研团队在
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聚碳硅烷和 SiC 纤维领域的技术研发、人才培养和产品供给，有力地推动了国内 SiC 纤维和 SiC 陶
瓷基复合材料的技术进步。 
2000 年以后，我国处于第一代 SiC 纤维的应用研究阶段，同时进行第二代、第三代 SiC 纤维技
术的探索。国防科技大学研发的第一代连续 SiC 纤维综合性能达到国际同类产品 (如日本 Nicalon 
NL-202 纤维) 水平，累计向中航工业集团、航天科技集团等国内应用单位提供了 2000 多公斤第一
代连续 SiC 纤维与织物，用于耐高温陶瓷基复合材料部件、空间碎片防护系统等研制。其中，研制
的 SiCf/SiC 复合材料喷管调节片比金属调节片减重超过 50%，可有效减轻发动机结构重量和提高其
使用温度；SiC 纤维织物具有良好的超高速碎片防护能力，优于 NASA 报道的防护结构，已经列入
我国航天器空间碎片防护结构的重要候选材料。2000 年以后，苏州赛力菲陶纤有限公司、厦门大学
等单位先后投入力量进行 SiC 纤维的研制[3437]。苏州赛力菲陶纤有限公司曾经与国防科技大学合作，
在苏州建厂进行第一代连续 SiC 纤维的生产，并以“赛力菲SLF”商品名销售[38]。 
近 10 年来，航空发动机研制对耐高温连续 SiC 纤维提出了明确需求，直接推动了第二代、第三
代 SiC 纤维的工程化技术发展。国防科技大学研发了多种含 B、Al、Zr、Fe 等异质元素的聚碳硅烷，
研发了多种丝束、多种直径、多种截面、多种环境等连续纺丝技术，研发了活性气氛交联、电子束
辐照交联、控氧交联等多种不熔化技术，研发了连续不熔化、多步烧成等无机化技术，并成功研制
出多品种、系列化的 SiC 纤维，覆盖第一代 (KD-I)、第二代 (KD-II)、第三代 (KD-S、KD-SA) 以
及吸波纤维 (KD-X) 等品类，同时撰写了 SiC 纤维相关的 7 项国家和 1 项军用标准 (已通过预审)。 
高温隐身对耐高温吸波 SiC 纤维的需求不可忽视。基于宽频吸波的设计要求，国防科技大学通
过先驱体设计与合成、纤维成型与控氧不熔化、高温烧成等关键技术攻关，制得大范围、系列化电
阻率的吸波连续 SiC 纤维，年产能力达到 500 kg，向国内高温隐身复合材料研制单位累计提供超过
100 kg 吸波 SiC 纤维，为国内高温吸波材料及构件解决了关键原料瓶颈，推动了国产 SiC 吸波纤维
在隐身部件领域的应用。 
表 3 综合了国防科技大学系列连续 SiC 纤维产品的主要情况。 
 
表 3 国防科技大学连续 SiC纤维研发情况 
Table 3 Summary of the development in R&D on continuous SiC fiber in NUDT 
Fiber Type 1
st Generation 
KD-I 
2nd Generation
KD-II 
3rd Generation
KD-S 
3rd Generation
KD-SA 
Absorbing Ser. 
KD-X 
Single fiber 
strength /GPa > 2.50 > 2.70 > 2.70 > 2.30 > 2.50 
Diameter / m 11.5  1 11.5  1 11.0  1 10.5  1 11.5  1 
Elastic modulus 
/ GPa > 170 > 250 > 310 > 350 > 170 
Fiber bundles 
strength / GPa > 2.00 > 2.30 > 2.30 > 2.00 > 2.00 
C/Si ratio 1.35 ~ 1.40 1.35 ~ 1.40 1.00 ~ 1.10 1.00 ~ 1.10 Adjustable 
Oxygen content 
/ wt% < 9 < 1 < 1 < 0.5 < 9 
Production 
capacity 1 t/year 1 t/year 100 kg/year 100 kg/year 1 t/year 
Comment 
Similar to 
Nicalon 
NL202 
Similar to 
Hi-Nicalon 
Similar to 
Hi-Nicalon-S
Similar to 
Tyranno SA 
Electrical conductivity 
can be adjusted within 
102 Ωcm ~ 105 Ωcm
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表 4 KD-II纤维为增强体制备的 SiCf/SiC复合材料的性能 
Table 4 Properties of the SiCf/SiC composites fabricated using KD-II SiC fibers 
Sample Bending strength / MPa 
Fracture toughness 
/ MPa·m1/2 
Bending elastic modulus 
/ GPa  
#1  619.4  29.1  79.4  
#2  591.2  29.5  85.5  
#3  629.2  29.7  82.3  
#4  657.9  26.8  94.3  
 
1.2.2国产第二代 SiC纤维现状 
针对 KD-I 型 SiC 纤维氧含量高导致空气中长期使用温度不超过 1050C 的不足，国防科技大学
开展了第二代 (KD-II 型) SiC 纤维关键技术攻关。在保持聚碳硅烷反应活性的同时，通过优化聚碳
硅烷组成与结构，突破了可纺性良好的高软化点聚碳硅烷合成及无氧不熔化处理技术，优化了预烧
和终烧工艺，掌握了具有自主知识产权的第二代连续 SiC 纤维工程化制备技术；设计制造了年产吨
级的第二代连续 SiC 纤维试验线，制定了 KD-II 型 SiC 纤维生产工艺规范和产品质量标准，2015 年
1月通过了中航工业集团组织的工艺评审，2017年 8月通过了中国航发集团组织的质量稳定性评审。
研发的 KD-II 型连续 SiC 纤维氧含量小于 1 wt%，抗拉强度超过 2.7 GPa，模量大于 250 GPa，具有
较好的可编织性能，适用于多种编织方式，可以编织成二维布、2.5D 编织件、三维编织件等，综合
性能与日本 Hi-Nicalon 纤维相当，“十二五”期间累计向中航工业集团、航天科技集团等用户单位
提供了 600 多公斤第二代连续 SiC 纤维与织物，初步满足了先进航空发动机等对第二代连续 SiC 纤
维的迫切需求。 
国内多家单位采用 KD-II 型 SiC 纤维制备了 SiC/SiC 陶瓷基复合材料，验证了其作为增强纤维
的优异力学性能、耐高温性能和复合工艺适应性能。国防科技大学 SiCf/SiC 复合材料研究团队以
KD-II 纤维为增强体，采用 PIP 工艺制得力学性能优良的 SiC/SiC 复合材料，具体性能列于如表 4。 
中航复材公司以KD-II型SiC纤维为增强体制备的 2D SiCf/SiC复合材料弯曲强度超过 650 MPa，
拉伸强度超过 300 MPa，拉伸模量达到 150 GPa，层间剪切强度超过 30 MPa。中科院上海硅酸盐研
究所以 KD-II 纤维为增强体，采用熔融渗硅工艺制备了力学性能较好的 SiCf/SiC 复合材料。北京航
空航天大学采用先驱体转化工艺，以 KD-II 型纤维为增强体，制备了发动机涡轮转子叶片和导向器
叶片并通过了发动机装机考核，考核后结构完整，无明显损伤。与常规金属件相比，SiCf/SiC 复合
材料涡轮转子叶片减重 72%，导向器叶片减重 58%。北京航空航天大学还制备了发动机用 SiCf/SiC
复合材料密封片、密封环，与金属相比，SiCf/SiC 复合材料密封片减重 49%，密封环减重 78%。 
为推动第二代连续 SiC 纤维的产业化，国防科技大学与九江中船仪表有限责任公司合作于 2016
年 5 月在宁波市奉化经济技术开发区筹建了控股子公司宁波众兴新材料科技有限公司，建设年产十
吨级第二代连续碳化硅陶瓷纤维产业化线，以满足我国国防建设及高端民用装备市场对高性能连续
SiC 纤维的需求。 
在“十二五”期间，厦门大学也开展了第二代 SiC 纤维的工程化技术研究，并且与福建火炬电
子科技股份有限公司合作进行产业化开发。 
1.2.3国产第三代 SiC纤维的现状 
“十二五”期间，国内主要开展了第三代连续 SiC 纤维的关键技术研究。国防科技大学采用两条
技术路线制备了两种类型的第三代 SiC 纤维：一是在第二代 SiC 纤维研制的基础上，在烧成工艺中
采用氢气气氛控制 C、Si 元素组成，同时获得近化学计量比组成和适当的晶粒尺寸，研制出了 KD-S
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型 SiC 纤维；另一种方法是通过含铝聚碳硅烷原丝，采用空气交联引入氧，利用 SiCxOy的高温分解
脱除纤维中的氧元素和富余碳，进一步通过高温烧结实现致密化，获得了近化学计量比组成和高结
晶化，研制出了 KD-SA 纤维。此外，厦门大学也在第二代 SiC 纤维的基础上制备了 Hi-Nicalon S 类
似的近化学计量比 SiC 纤维[39]，目前已经通过中试生产，形成了年产 200 kg 纤维的制备能力，纤维
性能与日本同类产品 Hi-Nicalon S 相当。通过与福建火炬电子科技股份公司合作，建成了批量生产
线，目前已经开始试生产。 
国防科技大学从上世纪 90 年代开始尝试通过电子束辐照交联降低纤维的氧含量[40,41]，之后又以
辐照交联纤维为原料，采用氢气烧成和惰性气氛高温烧结工艺制备 Hi-Nicalon S 型连续 SiC 纤维[42,43]。
“十二五”期间研制的 KD-S 型 SiC 纤维性能全面达到 Hi-Nicalon S 纤维水平，形成了年产百公斤级
的小批量试制能力，并向中航商用发动机有限责任公司、核动力院、上海硅酸盐研究所、核工业第
八研究所等应用单位提供产品用于复合材料及构件的研制。目前正在开展吨级工程化关键技术研究。 
KD-S 型 SiC 纤维具有与 Hi-Nicalon S 纤维
相似的组成，氧含量为 1.0 wt%，纤维的碳硅原
子比为 1.05:1，KD-S 纤维表面具有约 50 nm 左
右的富碳表面层 (图 6 所示)，纤维内部碳硅元
素分布均匀。 
KD-S纤维在惰性气氛中具有优异的耐高温
性能，惰性气氛中 1600C 处理后强度不降低，
处理温度进一步升高时强度逐渐下降；1800C
处理 1 h 后强度为 1.63 GPa，与 Hi-Nicalon S 纤
维相当。KD-S 纤维在氩气气氛中处理是，温度
在 1600C 之下仍然保持光滑致密表面，呈细晶
结构；经 1700C 处理后纤维表面略有粗化，同
时纤维表面有少量颗粒形成；经 1800C 处理后
纤维表面明显粗化，出现较多 SiC 颗粒；SiC 晶粒长大和微量 SiCxOy相的分解是其力学性能降低的
主要原因。单纯的近化学计量比 SiC 纤维在制备温度以上时处于热力学不稳定状态，其晶粒生长缺
乏阻力，晶粒长大导致缺陷增加，显著降低了束丝强度。 
高结晶性的第三代 SiC 纤维具有更优越的高温稳定性。国防科技大学通过对纺丝级含铝聚碳硅
烷合成机理、无机化过程、SiOxCy 相分解反应、SiC 晶粒生长偏聚等进行系统研究，实现了对纤维
中元素组成和结晶生长的有效调控，研制出晶粒尺寸为 100 nm ~ 200 nm 的烧结型 SiC 纤维 (KD-SA)，
与日本 Tyranno SA 性能水平相当。KD-SA 型纤维具有近化学计量比的元素组成，氧含量小于 0.5 wt%，
强度 2.3 GPa 左右，模量 350 GPa 左右，在氩气中 1900C 保温 1 h 后强度保留率可达 90%，是目前
国内报道耐温性能最好的 SiC 纤维。KD-SA 纤维不仅具有优异的高温稳定性，而且具有成本优势。
由于采用的是空气不熔化处理而非电子束辐照交联，纤维的制备成本及其对设备的要求得以大幅降
低。目前，国防科技大学正在进行小批量制备，下一步将开展系统的工程化关键技术攻关，尽快实
现这种纤维的批量化，以满足航空航天领域的迫切需求。 
1.3发展趋势及建议 
1.3.1 发展趋势 
随着航空航天技术的不断提升，陶瓷基复合材料的技术成熟度不断提高，应用范围不断拓展，
 
图 6 KD-S纤维的 AES分析结果 
Figure 6 AES analysis results for KD-S fiber 
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高性能 SiC 纤维也迎来了快速发展的历史机遇期。在这样的大背景下，连续 SiC 纤维作为战略性关
键原材料受到了产、学、研、用各方面的关注，在产品种类、性能和产量上已有大幅进步，尤其是
第二代 SiC 纤维已经接近日本 Hi-Nicalon 纤维水平。 
虽然我国 SiC 纤维研制单位逐步增加，技术发展速度逐步加快，但是 SiC 纤维总体与国际先进
水平的差距明显，主要体现在： 
(1) 面向 1300C 以上部件应用需求的第三代 SiC 纤维工程化关键技术还没有完全突破，尚不具
备产业化能力。目前，国内与 Hi-Nicalon S 型性能相当的 SiC 纤维仍处于工程化阶段，年产能还只
有百公斤级，产业化能力还依赖于国家需求的牵引。国内与 Tyranno SA 型性能相当的 SiC 纤维仍处
于工程化技术研究阶段，仍需要大幅提高批量化和稳定化水平。 
(2) 由于产量、销量、生产效率、管理等方面的原因，国产 SiC 纤维的制造成本偏高。以第二代
连续 SiC 纤维为例，每公斤纤维的成本在 50000 元以上，而 Hi-Nicalon 纤维的商品售价每公斤不足
8000 元。在产业化进程中，纤维价格的降低需要研用双向推动：一方面研制单位需要不断提升技术、
生产和管理水平以降低成本，另一方面用户部门需要保持稳定、规模化的需求以维持纤维生产线的
稳定运行，从规模上降低原料消耗外成本。 
(3) 一直以来，国外先进纺丝、热处理等设备均对我国严格封锁，对连续 SiC 纤维的制备技术、
工艺设备到产品实施禁运。近年来，国内 SiC 纤维需要的纺丝、热工装备等设计、制造和控制的能
力有明显进步，但加工精度、控制水平和稳定性与发达国家相比还存在较大差距，这将影响纤维质
量水平及产业化能力长远发展，不利于未来的国际市场竞争。加快国产化纤维设备质量提升，全面
利用国产化装备制造国产 SiC 纤维，有利于我国 SiC 纤维的长远发展。 
可以预期，未来我国的 SiC 纤维研发将进入合作与竞争并存的快速发展阶段，一方面加速第二
代、第三代 SiC 纤维的产业化进程，降低制造成本，推动 SiC 纤维在航空航天领域的规模应用以及
民用核能等领域的应用，另一方面功能化 SiC 纤维将呈现百花齐放的格局，围绕特殊应用领域开发
专用 SiC 纤维，围绕组成、尺寸、形态研制具有特殊功能的 SiC 纤维。 
1.3.2 发展建议 
国家对航空航天和武器装备的期待和投入日益提高，连续 SiC 纤维在航空、航天、空间、核能
领域具有重要而广泛的应用空间。针对高推重比航空发动机的迫切需求，发展第二代和第三代连续
SiC 纤维；针对高温隐身发动机，发展宽频带吸波连续 SiC 纤维；针对核反应堆高可靠性、长寿命
和小型化需求，发展近化学计量比连续 SiC 纤维。坚持自主创新，坚持军民融合，坚持研用结合，
在未来 10 年内，实现系列化 SiC 纤维的产业化，实现多品种连续 SiC 纤维的高性能、低成本和规模
应用。 
坚持走自主创新的道路，发展完全自主知识产权的国产 SiC 纤维产业化技术，尤其是工艺设备
的国产化，全面打破国外在装备、技术和产品方面的封锁，进一步提升 SiC 纤维的总体水平，有利
于 SiC 纤维产能放大及产品升级，同时工艺设备国产化也能够显著降低设备的投入成本。 
坚持军民融合，瞄准武器装备的规模需求发展 SiC 纤维产业化，以国家投资和社会资本相结合，
形成军民两用 SiC 纤维市场化。坚持研用结合，充分发挥企业、科研院所、应用单位的各自优势。
在装备应用方面，由应用单位提出装备应用考核验证的对象，结合纤维材料研制与生产单位、复合
材料和构件研制单位、加工单位等多家国内资源，以联合攻关加快新产品的应用转化速度。在产业
化方面，选择市场需求明确、需求量大的产品，通过科研院所和企业单位在研制、工程化和产业化
力量的结合，加速产品的市场化，降低价格。 
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2氮化硅纤维 
氮化硅 (Si3N4) 是一种强共价键化合物，主要包括 -Si3N4、-Si3N4 两种晶体结构，均为六方
晶型。-Si3N4 为低温稳定相，在 1400C 以上会通过溶解沉淀的形式向 -Si3N4 转变。-Si3N4 和 
-Si3N4 均以 SiN4 四面体为基本单元，二者可以通过绕 C 轴法线方向 180 旋转而相互转化。坚固稳
定的三维空间网络结构赋予 Si3N4 优异的力学性能、化学稳定性和耐热性。在高温氧化环境中，Si3N4
表面可生成致密的 SiO2 膜，阻碍氧的进一步扩散，使其具有优异的抗高温氧化性能。 
作为一种重要的结构陶瓷，目前 Si3N4 已在工业领域获得广泛应用。例如，由于抗弯强度高 (可
达 1.2 GPa)、抗压强度高 (可达 4.5 GPa)，Si3N4 可用于制造轴承、气轮机叶片等构件[44]；由于具有
优异耐磨损、耐化学腐蚀特性，Si3N4 可用于制造泵体、球阀、过滤器等部件；由于其耐熔融金属腐
蚀及抗热震性能优良，Si3N4 可用于制造冶金工业中金属热处理磨具，如坩埚、内衬，热电偶套管、
发热体夹具等[45]。Si3N4陶瓷的介电常数为 4 ~ 8，介电损耗为 0.004 ~ 0.01 [46]，并且通过控制陶瓷中
的孔隙尺寸和孔隙率，还可以在力学性能可用的前提下，进一步把介电常数降低至 4 以下，介电损
耗可降低到 0.004 以下，使其具有优良的透波性能。目前，无压烧结 Si3N4、反应烧结 Si3N4、多孔
Si3N4 等陶瓷体系已用于导弹天线罩等透波构件的研制[47,48]。  
连续 Si3N4 纤维是指由有机先驱体转化法制备的以 Si、N 为主元素、同时含有 C、O 等杂质元素
的高性能连续陶瓷纤维。该纤维一般呈非晶态结构，它保留了 Si3N4 陶瓷高强度、耐高温、抗氧化、
耐化学腐蚀等特性，是高温结构复合材料的理想增强体。此外，它具有高温电阻率高、导热率低的
特点，在高温电绝缘、高温隔热等领域中也具有广泛的应用前景[4951]。 
近年来，超高音速导弹的快速发展对耐高温透波陶瓷纤维提出了迫切需求[52]。目前，国内外高
温透波材料的增强体主要为石英纤维[53]。石英纤维具有高强度、低密度特性，且介电损耗低 (室温
下 tan = 0.0002)，可以实现宽频透波。但是，石英纤维在高于 900C 的温度下会因晶粒粗化而导致
强度迅速下降，从而显著降低复合材料性能[54]。随着中远程精确制导导弹的快速发展，新一代导弹
的速度提高，天线罩的工作温度已经提升到 1000C 以上，且工作环境更加恶劣，这对高温透波材料
提出了新的需求。连续 Si3N4 纤维的耐温性能优于石英纤维，且当碳含量控制在 5 wt% 以下时，纤
维具有良好的高温透波性能，因此有望替代石英纤维，用于制备新一代高马赫数导弹天线罩[55]。 
2.1氮化硅纤维的制备工艺 
1974 年，德国 Bayer 公司的 Verbeek [56] 首先报道了含有氮化硅组分陶瓷纤维的制备方法：采用
三氯硅烷 (HSiCl3) 与一甲胺 (CH3NH2) 作为原料合成聚碳硅氮烷 (Polycarbosilazane, PCSZ)，并以
此为先驱体制备出含有氮化硅和碳化硅两相结构的陶瓷纤维。在此基础上，各国科研人员以获得高
纯度氮化硅组分为目标，相继开发出多种不同的制备路线。 
上世纪 80 年代，美国 Dow Corning 公司以六甲基二硅氮烷 (Me3SiNHSiMe3) 和三氯硅烷 
(HSiCl3) 为原料合成了可熔融纺丝的氢化聚硅氮烷 (Hydridopolysilazane，HPZ) 先驱体[57]。该先驱
体经熔融纺丝，再经过化学气相交联以及高温烧成制备出了连续 Si3N4 纤维[58,59]。该技术路线的工艺
过程如图 7 所示。 
法国 Domaine 大学[6064]以等摩尔的二甲基二氯硅烷 (Me2SiCl2) 与 1,3二氯1,3 二甲基二硅氮
烷 [(MeSiHCl)2NH] 为原料，在较低的温度下合成了低聚物聚硅杂硅氮烷 (PSSZ)；将 PSSZ 在较高
温度下热处理，通过缩合反应向 PCSZ 转化；通过测定气体逸出和观察粘度变化来控制反应程度；
最后除去不溶物和少量可挥发的低聚物，得到一定分子量和交联度的 PCSZ 产物。PCSZ 经熔融纺丝
制得原丝，通过空气气氛氧化交联或在 γ 射线中辐照交联实现不熔化，而后在惰性气氛下进行高温
热解和烧成，制备出了连续 Si3N4 纤维。纤维制备技术路线如图 8 所示。 
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图 7  Dow Corning公司制备连续 Si3N4纤维流程 
Figure 7 Manufacturing process for continuous Si3N4 
fiber developed by Dow Corning Corporation 
图 8  Domaine大学制备连续 Si3N4纤维流程 
Figure 8 Manufacturing process for continuous Si3N4 
fiber developed by Domain University 
  
  
图 9 东亚燃料公司制备连续 Si3N4纤维流程 
Figure 9 Manufacturing processes for continuous 
Si3N4 fiber developed by Tonen Fuel Corporation 
图 10 日本 AERI制备连续 Si3N4纤维流程 
Figure 10 Manufacturing processes for continuous 
Si3N4 fiber developed by AERI of Japan 
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日本东亚燃料公司[49,65]采用二氯硅烷 (H2SiCl2) 作为原料，经过氨解与聚合反应制备出全氢聚
硅氮烷 (Perhydropolysilazane, PHPS) 先驱体。PHPS 在组成上只含有硅、氮元素，不存在其它残留
在陶瓷产物中的元素。此外，PHPS 结构中存在较多 SiH 键和 NH 键，使得其具有较高的反应活
性，受热容易自身交联导致不再熔融，但可以溶于有机溶剂。因此，PHPS 可以进行干法纺丝，然后
在惰性气氛或氨气气氛下热处理、高纯氮气下致密化处理得到纯度较高的连续 Si3N4纤维。该路线的
制备工艺如图 9 所示。 
日本原子能研究所 (Atomic Energy Research Institution of Japan, AERI) 和日立电线公司[66.67]另
辟蹊径。他们并非采用含氮的聚合物作为先驱体，而是直接利用制备连续 SiC 纤维的原料聚碳硅烷 
(PCS) 为先驱体，经熔融纺丝获得原丝。原丝经电子束辐射交联实现不熔化，交联丝在 NH3 气中热
解并氮化，而后在氮气气氛中高温烧成，制备出连续 Si3N4 纤维。由于先驱体 PCS 对空气中的水、
氧等不敏感，因此该路线适合制备性能稳定的连续 Si3N4 陶瓷纤维。其制备工艺流程如 10 所示。 
表 5 列举了上述四种路线分别制备的连续 Si3N4纤维的化学组成和性能。对比可知，受有机先驱
体结构、纤维原丝不熔化处理工艺及热解工艺的影响，连续 Si3N4 纤维产物具有不同的组成、结构与
性能。美国 Dow Corning 公司和法国 Domaine 大学分别研制的连续 Si3N4纤维中碳含量高于 5 wt%，
不适合在透波领域应用。能够用于透波材料的主要是日本东亚燃料公司以及日本原子能研究所/日立
电线公司研制的高纯 Si3N4 陶瓷纤维。然而，日本东亚燃料公司采用的原料二氯硅烷是一种易爆易燃
的危险化学药品，对水、氧均非常敏感，且氨解时生成的副产物容易堵塞管路，所以合成 PHPS 难
度较大，限制了 Si3N4 纤维的规模化制备。 
日本原子能研究所和日立电线公司所采用的先驱体 PCS 与制备连续 SiC 纤维的先驱体相同，批
量合成技术已经成熟，成本较低，有利于降低 Si3N4 纤维的成本，并有利于后续产业化。另外，该技
术路线的无氧电子束交联工艺也与 SiC 纤维一致，交联技术也相对成熟。 
因此，从成本和技术难度来说，采用 PCS 先驱体法制备 Si3N4 纤维具有良好的基础，从而具有
较为明显的技术和成本优势。据报道，利用该技术路线已经生产出商品名为 Sinber® 的连续 Si3N4 纤
维产品，但是一直没有后续产业化和应用的报导。 
国内研制连续 Si3N4 纤维的主要单位是厦门大学和国防科技大学。厦门大学采用 PCS 纤维脱碳
的技术路线，与日本原子能研究所/日立电线公司的制备方法类似。国防科技大学在上世纪 90 年代
尝试了以聚硅氮烷为先驱体的技术路线，但随后也转入 PCS 纤维脱碳技术路线[55]。 
2.2氮化硅纤维的微结构及其高温稳定性 
Lipowitz 利用透射电子显微镜 (TEM)、小角 X 射线散射 (SAXS) 等技术研究了美国 Dow 
Corning 公司连续 Si3N4 纤维的微观结构[59]。结果表明，利用 HPZ 制备出的连续 Si3N4 纤维呈非晶态，
 
表 5典型连续 Si3N4纤维化学组分与性能 
Table 5 Composition and properties of typical continuous Si3N4 fibers 
Manufacturer 
Composition / wt % Tensile 
strength 
/GPa 
Elastic 
modulus 
/GPa 
Density 
/g·cm3 
Diameter 
/μm Si N C O 
Dow Corning [59]  59.0 28.0 10.0 3.0 2.5 230 2.5 12 
Domain University [63] 59.0 14.0 24.0 3.0 2.4 210 2.5 16 
Tonen Corporation [65]  62.5 34.3 0.4 3.1 2.2 299 N.A. 10 ~ 30 
AERI, Japan [67]  58.0 35.0 4.0 3.0 2.0 120 2.3 15 
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且均匀分散着大量的闭合微孔。图 11 为 Si3N4 纤维中孔洞结构示意图[59]。Lipowitz 分析了该纤维中
微孔的形成机理：在热解过程中，纤维发生接近 4 倍的体积收缩，并生成大量气体；由于纤维直径
小且比表面积高，热解释放的气体可以通过形成大量的“纳米通道”排出纤维；在更高温度 (800C 
~ 1200C) 的热解过程中，非晶态纤维的致密化过程类似于液相流动机理，主要驱动力是表面自由
能的降低。因此，纤维因排气形成的柱状“纳米通道”在表面能作用下形成了球形闭合孔洞。这与
水龙头中流下的水柱崩塌为液滴的原理类似。 
 
 
图 11 以 HPZ为原料制备的连续 Si3N4纤维孔隙结构示意图 (热解温度 1100C，孔隙率为 20%) 
Figure 11 Representation of porosity in HPZ ceramic fiber pyrolyzed at 1100C (pore volume fraction, 0.2) 
 
Brennan 等人[68]将 Dow Corning 公司的连续 Si3N4 纤维与钡铝硅酸盐玻璃基体复合，研究了纤
维结构的稳定性。结果显示，由 HPZ 制备的 Si3N4 纤维表面非常活泼，与钡铝硅酸盐玻璃基体复合
时，基体中的 Ba、Mg、Al、Si、O 等元素会迅速地扩散至纤维表层，并通过纤维的空隙扩展至整个
纤维，导致 Si3N4 纤维在高温下由非晶态结构快速晶化为 Si2N2O 相，从而导致力学性能降低。因此，
HPZ 型 Si3N4 纤维作为增强体用来制备陶瓷基复合材料前，需要在纤维表面涂覆一层保护涂层，以
减少纤维表面与基体之间的反应。 
Bansal 等人[69]在 Dow Corning 公司的连续 Si3N4 纤维表面分别涂覆了 BN、BN/Si3N4、BN/SiC
等三种不同的涂层，并对这三种涂层的效果进行了对比研究。沉积 BN 涂层后，Si3N4 纤维的拉伸强
度提高，这主要是因为非晶态 BN 结构均匀，涂层平滑，一定程度地覆盖了纤维的表面缺陷。沉积
Si3N4 或者 SiC 后，由于涂层为多晶结构，表面粗糙，且纤维束外和束内沉积厚度不均，导致 Si3N4
纤维强度出现明显下降。 
Gilkes [70] 利用中子散射和核磁共振技术研究了 Dow Corning 公司非晶 Si3N4 纤维的微观结构，
结果发现该纤维非晶结构中局部富 Si，并以纳米颗粒的形式存在；而一部分碳也以自由碳的形式析
出。在 1400C 保温 100 h 之后，纤维中的非晶氮化硅结晶为 α-Si3N4，且析出了少量方石英，导致力
学性能显著降低。 
日本东亚燃料公司的 Matsuo 等人[71]研究了该公司生产的非晶态 Si3N4 纤维在 1400C ~ 1500C
高温氮气气氛下的结晶行为。结果表明，结晶主要发生在表面，原因是纤维表层氧化后释放出的 SiO
与 N2 在纤维表面发生了气相反应。如果在热处理过程中用 BN 粉末将纤维包埋，则结晶行为被显著
抑制，即便在 1400C 保温 100 h，该 Si3N4 纤维也未发生明显结晶。 
日本日立电线公司的Kamimura等人[67]研究了 Sinber® Si3N4纤维在空气中高温热处理 1 h后力学
性能和电学性能的变化规律，并与 SiC 纤维、Al2O3 纤维及石英纤维进行了对比，结果如图 12 所示。
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可以看出，随着热处理温度由 800C 升高至 1300C，Sinber® 纤维的强度保持率超过 50%，略高于
连续 SiC 纤维 Nicalon NL-202。而 Al2O3 纤维和石英纤维在 1300C 热处理后完全丧失强度。另外，
Sinber® Si3N4纤维在高温处理后电阻率一直维持在 1013 Ω·cm (室温测试)，表明其具有良好的高温绝
缘性能及稳定性。 
2.3氮化硅纤维的高温氧化行为 
连续 Si3N4 纤维的主要应用环境是高温氧化气氛，因此研究纤维在高温氧化环境中的结构与性能
稳定性是评价纤维可用性的重要依据。目前已有较多关于 Si3N4 材料氧化行为的研究报道，但主要集
中在热压 Si3N4 和 CVD Si3N4 等多晶陶瓷块体
[7278]。研究表明，Si3N4的氧化行为与 SiC 等硅
基陶瓷既具有相似性，又存在明显差异。这主要
是由于 Si3N4 在一定条件下会氧化生成 Si2N2O
等 SiNO 三元氧化物，进一步抑制了氧化介质
的向内扩散。因此，与 SiC 材料相比，Si3N4具
有更低的氧化速率和更高的氧化活化能。而先驱
体转化制备的连续 Si3N4纤维多为非晶结构，且
具有复杂多样的化学组成，其氧化行为与块体陶
瓷存在较大差异。 
法国 Domaine 大学对该单位研发的连续氮
化硅纤维在干燥氧气中 (常压) 的氧化行为进
行了研究[64]，发现纤维氧化导致 SiO2 涂层的生
成，并同时释放出一氧化碳和氮气。在 1000C ~ 
1400C 之间，氧化层生长动力学符合抛物线定
律，氧化过程表现为扩散控制机制。图 13 对比
了法国 Domaine 大学 Si3N4 纤维及其他多种硅
基材料的氧化动力学曲线，可以看出，先驱体转
化制备的连续 Si3N4 纤维氧化速率显著高于纯
Si3N4 (Arrhenius 曲线中的抛物线速率 KD 值越
 
 
图 12 日本原子能研究所研制的 Sinber® 型 Si3N4纤维及 Nicalon 型 SiC纤维、Al2O3纤维及石英纤维在空
气中保温 1 h后的残余强度和电阻率 (冷却后室温测试) 变化规律 
Figure 12 Heat resistance of Si3N4 fiber (Sinber®) and other ceramic fibers on tensile strength and electric 
resistance. (Each fiber was aged for 1 h in air at various temperatures and measured at room temperature after 
aging) 
 
  
图 13 几种硅基材料的动力学抛物线常数 KD 
随温度的变化规律 
Figure 13 Arrhenius plots showing the thermal 
variations of the kinetic parabolic constants KD for 
the oxidation of some Si-based ceramics: (□) SiC 
fibers derived from PCS fibers [79], (●) bulk Si3N4 [80], 
(■) silicon single crystal (111) [81], (○) CVD Si3N4 [81], 
(♦) Si3N4 fibers derived from PCSZ [64]. 
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小，氧化速率越低)，而略低于单晶硅及 SiC 材料。计算得到该 Si3N4纤维的氧化活化能为 170 kJ/mol，
介于 Si3N4和 SiC 陶瓷之间。 
李永财[82]研究了 PCS 转化制备的连续 Si3N4 纤维在干、湿空气环境中 800C ~ 1300C 的氧化行
为。TEM 分析表明，利用 PCS 转化制备的连续 Si3N4 纤维为非晶态微孔结构。纤维在干、湿空气中
高温氧化后形成的氧化层结构具有明显差异。干空气中形成单层氧化层，而湿空气中则形成复杂的
多层结构 (图 14)。导致这一差异的主要原因是湿空气中的水气加速了氧化传质，导致氧化层厚度增
加和晶化程度提高。在此情况下，氧化气体和产物气体的扩散机制更加复杂，最终形成多层结构。
值得注意的是，在 1000C ~ 1300C 之间，湿空气氧化后纤维的残余强度高于干空气氧化，这主要是
因为湿空气中纤维/氧化层界面的产物气体能够在快速传质作用下向外逃逸，导致界面缺陷相对少，
提高了强度保留率。 
2.4氮化硅纤维的应用 
目前，国际上仅有少量关于 Sinber® 纤维应用的资料，主要的应用目标是高温隔热和高温绝缘，
而其在导弹天线罩等军事方面的用途尚未见公开文献报道。 
2.4.1 高温隔热 
图 15 是利用 Sinber® 纤维制备的织带和管套产品照片[67]。织带为平纹，带宽 20 mm，厚 0.4 mm。
 
 
图 14 PCS转化制备的连续 Si3N4纤维经 1300C氧化 1 h生成的氧化层 TEM图：(a) 干空气；(b) 湿空气 
Figure 14 TEM observations on PCS-derived Si3N4 fiber after being oxidized in (a) dry and (b) wet air  
at 1300C for 1 h. 
 
  
图 15 Sinber® 纤维织带和管套产品照片 
Figure 15 Photographs of Si3N4 fiber (Sinber®) woven tape and sleeve 
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管套厚度为 0.5 mm，内径为 5 mm。它们都可以
独立使用或制备成复合材料用于高温隔热领域。 
2.4.2 电线和电缆绝缘 
研究人员原位测试了 Sinber® Si3N4 纤维在
高温惰性气氛中的电阻率变化规律，并与 Al2O3
纤维进行了对比[67]，结果表明 Sinber® 纤维电阻
率在 200C 以下都维持在 2  1013 Ω·cm，而后随
着温度升高开始下降，到 900C 时下降至 6  107 
Ω·cm。但即便如此，这一数值也显著高于同温
度下 Al2O3 纤维的结果 (约 5  106 Ω·cm)。这表
明 Sinber® 纤维在高温绝缘领域具有一定的应
用优势。 
图 16 为额定电压为 600 V 的电缆以及利用
Sinber® Si3N4纤维带制造的绝缘套。这种电缆的
目标服役温度是 1000C，主要应用在核聚变反
应堆等苛刻实验环境中。 
2.5小  结 
连续Si3N4纤维由于具有优异的高温力学性
能、抗高温氧化性能和透波性能，尤其适用做高
温透波陶瓷基复合材料的增强体。此外，连续
Si3N4 纤维还可用做陶瓷基复合材料以及金属基复合材料的增强体，或者直接用于高温隔热和高温绝
缘领域。与其它高性能陶瓷纤维相比，目前国内外连续 Si3N4 纤维技术成熟度有待进一步提高，并且
在纤维性能评价、工艺适应性及对应的复合材料制备工艺等一系列相关工作方面仍需要加强。 
3氮化硼纤维 
氮化硼 (BN) 纤维是一种重要的无机纤维材料，具有类似于石墨的层状晶体结构，又称“白石
墨”。BN 纤维具有良好的热稳定性、耐高温、耐化学腐蚀、电热性能、耐辐射、抗氧化性以及高吸
收中子的能力，惰性条件下 2500C 以及氧化气氛中 850C 保持结构稳定，在航空、航天、新能源及
核工业电子等高端技术领域有着极为广阔的应用前景。 
BN 纤维由于其兼备了 BN 陶瓷材料以及纤维材料所特有的优异性能[8387]，世界上许多国家都相
继开始了对 BN 纤维的研制，并取得了很大进展[8892]。自上世纪中期以来，以美国和俄罗斯为代表
的发达国家一直投入大量人力与财力从事 BN 纤维及其复合材料的研究与开发，目前已实现规模化
生产，并应用于新型武器、航天飞行器、高能电池以及民用领域。发达国家一直将 BN 纤维制备的
关键技术对其他国家进行技术封锁，产品列为重要的战略禁运物资。 
目前 BN 纤维的常用制备方法主要有无机前驱体法、有机前驱体法两种[93]。 
3.1无机前驱体法制备 BN纤维 
无机前驱体法是利用硼酸 (H3BO3/B2O3) 为原料制备 B2O3 前驱体纤维，该纤维在约 1100C 氨
 
图 16 Sinber® Si3N4纤维带制造的耐高温电缆 
绝缘套 (外径 10 mm) 
Figure 16 Wire cable manufactured using Sinber® as 
insulation material for high-temperature applications 
(The outer diameter is 10 mm): (1) conductor;  
(2) mica tape; (3) Sinber tape; (4) Sinber braid;  
(5) Sinber tape; (6) metal braid. 
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气气氛以及约 2000C 氮气气氛下热处理后即可转化为 BN 纤维，其基本工艺流程见图 17。 
国外采用无机前驱体法制备BN纤维的研究最早起源于20世纪60年代美国金刚砂公司的工作。
该公司以 B2O3 纤维作为前驱体制备 BN 纤维。Economy 等人[9497]于 1967 年报道了以 H3BO3 为原料
制备 B2O3 前驱体纤维，该纤维在 NH3 及 N2 气氛中高温 (200 ~ 800C) 氮化反应转化为 BN 纤维： 
B2O3  BN + H2O (1)
在此工艺过程中，B2O3前驱体纤维的氮化是一个很重要的环节，B2O3纤维的直径、NH3 浓度、反应
温度、反应时间等是影响最终 BN 纤维性能的主要因素。 
随后，Lindemanis 等人[98]采用热力学和动力学方法揭示了由 B2O3 纤维作为前驱体制备 BN 纤维
过程中纤维的氮化反应机理，通过热力学分析发现，在低温阶段 B2O3 纤维氮化的主要化学反应为： 
B2O3 (s,l)  2BN (s) + 3H2O (g)
  (2)
进一步研究发现，式 (2) 所描述的反应分三步进行。第一步，在温度超过 200C 时，B2O3 纤维与
NH3 发生反应生成络合物： 
n B2O3 (s) + NH3 (g)  (B2O3)nNH3 (s) (3)
其中，n 大于 3。这种络合物具有比 B2O3 高的熔点，该络合物的形成使得纤维稳定性提高，有利于
纤维的进一步氮化。 
在温度高于 350C 时，上述络合物与 NH3 形成 BN 环，同时水分作为副产物排出。此反应可以
写成： 
(B2O3)nNH3 (s)+ NH3 (g)  (BN)x(B2O3)y(NH3)z (s) + H2O (g) (4)
其中，x、y、z、n 均为变量，主要取决于反应条件如热处理时间、NH3 浓度以及加热速率等。 
由式 (4) 可知，NH3 稳定地在细纤维表面扩散形成复杂络合物，该络合物与 NH3 反应产生水。
随着反应的进行，N 含量增加，纤维的软化点也相应提高以保证纤维的形状。因此，调整升温速率
对于防止纤维熔融是至关重要的。  
高温处理可以使纤维结构中的类石墨结构形成并长大。当温度达到 1900C 时，纤维完全转化为
BN 纤维。这一步可以用式 (5) 表示： 
(BN)x(B2O3)y(NH3)z (s) + N2 (g)  BN (s) + (B2O3)H2O (g) + NH3 (g) (5)
此步骤中，BN 纤维形成并释放出 B2O3、H2O 以及 NH3 等气相。 
 
 
图 17 无机前驱体法制备 BN纤维工艺流程 
Figure 17 Process for fabricating BN fibers from inorganic precursors 
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Wang [99] 对 B2O3 纤维作为前驱体制备 BN 纤维的制备工艺进行了详细研究，得到这一工艺的具
体过程及要求为：将 B2O3 纤维置于长约 75 cm 的管式炉中，在 NH3 气氛中氮化，纤维挂在镍铁合金
的架子上，施加一个张力以拉伸纤维。氮化过程一般分为三个温度阶段：250C、450C 和 1100C。
温度需要控制好且要缓慢升温以防止纤维在转变之前粘连。 
从以上介绍可以看出，无机前驱体法制备 BN 纤维的特点是工艺简单、成本低廉。但是，这一
制备工艺也存在一些问题。首先，B2O3 纤维是无定形结构，在 NH3 中反应生成的 BN 纤维基本不会
产生晶体的择优取向生长，纤维是由涡轮层状 BN 晶体组成，因此用该方法制造连续 BN 纤维时需
对纤维进行热拉伸以提高其结晶取向度，改善纤维性能。其次，B2O3极易吸潮，前驱体纤维吸潮会
导致 BN 纤维表面形成大量缺陷，严重影响 BN 纤维的性能，甚至使纤维粉化。另外，由于氮化反
应是非均相反应，在氮化过程中，位于前驱体纤维中心的 B2O3 不易氮化，最终形成的 BN 纤维芯部
可能存在有部分 B2O3，即形成所谓的“皮芯结构”。 
 
补充材料 A 
SiBN陶瓷纤维 
SiBN纤维是耐 1400C以上温度透波纤维首选材料。中国科学院化学研究所自 2012年以来开
始尝试研制纺丝级 SiBN前驱体，评价了其纺丝和烧结性能。 
SiBN 前驱体的合成路线如图 A1所示。产物室温下为浅黄色粘稠液体，经 220C预聚后转化
成浅黄色透明固体，软化点 90C ~ 110C。 
BCl3 + MeHSiCl2
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- nMe3SiCl B
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图 A1  SiBN前驱体合成路线 
Figure A1 Schematic diagram of the synthetic route for SiBN precursors 
 
为保证纺丝熔体稳定性同时有利于提高不熔化工艺适用性，熔纺工艺用前驱体需要具备以下特
点：(1) 线性结构多，支化结构少；(2) 分子量分布窄；(3) 不能含有固体杂质；(4) 分子量高、软
化点高。通过加热预聚 SiBN 前驱体，发生低分子间端基聚合反应可得到高分子量前驱体。采用
GPC对预聚反应过程进行跟踪，发现分子量增长主要发生在 180C ~ 230C区间；随着预聚时间延
长，体系粘度增大，产物分子量变宽。对照已经成功应用于纺丝的聚碳硅烷前驱体，通过控制预聚
反应温度和增强搅拌效果，成功制备了分子量分布 < 3.5的窄分散SiBN前驱体，打通了纺丝级SiBN
前驱体制备工艺。 
通过 8孔纺丝机熔融纺丝实验评价了具有不同分子量和软化点 SiBN前驱体的可纺性能，经过
优化确定了纺丝级 SiBN前驱体制备工艺参数，并实现单批次 30 kg级制备。在 100孔大型纺丝机
成功获得连续了 SiBN纤维原丝，纤维直径 16 m，表面光滑，连续均匀，说明所制备的 SiBN前
驱体可纺性能优良。 
第 3期 《现代技术陶瓷》 Advanced Ceramics, 2018, 39 (3): 151222  173 
 
 
针对以上问题，上世纪 90 年代，美国海军研究局/美国国防部 (ONR/ARPA) 联合计划[100] 委托
Owens Coming 公司研制了细旦、结构稳定的 BN 纤维。这一工作取得了至少两方面的重要进展：(1) 
通过拉制直径在 3 m 左右的 B2O3 纤维，缩短氮化周期，将 BN 纤维的连续氮化时间缩短到几十分
钟 (以前的氮化时间在 30 h ~ 40 h)；(2) 在低于 1100C 的条件下对纤维前驱体施加张力从而获得理
想的晶体取向，提高了纤维稳定性，并实现了工业化生产。 
我国关于 BN 纤维制备的研究最早出现于 1976 年。当时，山东工业陶瓷研究设计院高庆文研究
小组采用无机前驱体法制备出了定长 BN 纤维和连续 BN 纤维，获得了具有较高性能指标的产品。
近年来，山东工业陶瓷研究设计院张铭霞研究小组[101104]在无机前驱体法制备 BN 纤维方面取得了
一些进展。该小组制备出了性能优异的纤维 (直径 4 μm ~ 6 μm，拉伸强度 800 MPa ~ 1000 MPa)，建
立了年产百公斤级生产线并制备出了 BN 纤维制品  BN 纤维隔膜以及 BN 纤维复合材料。 
3.2有机前驱体法制备 BN纤维 
前驱体转化法是以具有可溶、可熔等特性的有机聚合物为前驱体、经高温热分解实现有机聚合
物向无机陶瓷转化的方法与工艺。其最显著的特点包括：(1) 热解温度低，杂质含量低，可制备高纯
陶瓷；(2) 利用有机前驱体可熔、可溶特性，可制备粉体、薄膜、泡沫、纤维等各种形态的陶瓷材料；
(3) 通过对前驱体分子的结构设计，可实现对最终产物结构和功能的调控；(4) 通过控制前驱体聚合
物中组分的均匀分布，可实现最终产物组分和结构的均一性，减少材料结构和功能缺陷。 
有机前驱体法制备 BN 纤维的工艺路线如图 18 所示：首先利用含硼、氮的小分子为原料合成前
驱体单体 (Monomer precursor)，在一定条件下进行分步合成和聚合，生成具有一定可纺性的聚合物
前驱体 (Polymer precursor)；根据聚合物前驱体可溶性或者可熔性特性，采用湿法或熔融法纺丝法得
到聚合物前驱体纤维；经过不熔化处理后，在 NH3 或 N2 气氛中高温热解，最终获得 BN 陶瓷纤维。 
在硼化学的发展过程中，与有机前驱体法制备 BN 纤维技术产生和发展密切相关的主要有三个
 
 
图 18有机前驱体法合成 BN陶瓷纤维的工艺路线 
Figure 18 Process for fabricating BN fibers from organic precursors 
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阶段：探索合成各种硼氢及硼氮化合物的准备阶段、设计合成多种 BN 有机前驱体聚合物的发展阶
段以及大力开发 BN 纤维制备工艺的攻关阶段。分述如下。 
3.2.1探索合成各种硼氢及硼氮化合物的准备阶段 
20 世纪前期和中期，科技工作者合成了多种含硼化合物，为后期开发 BN 前驱体聚合物提供了
坚实的基础。和氮化硼有机前驱体关系紧密的含硼化合物主要有硼烷 (B2H6)、环硼氮烷 (B3N3H6)、
B三氯环硼氮烷 (Cl3B3N3H3) 和三烷胺基硼烷 [B(NHR)3] 等。 
硼烷的合成：1912 年，Stock 和 Massenez 合成了只含硼和氢这两种元素的一系列硼烷[105]，其中
最简单和最重要的是乙硼烷，其它硼烷几乎都可以由乙硼烷加热缩合合成。此后 40 多年里，基于乙
硼烷的制备原理，又开发出了硼化镁氢化[106]以及氢气与卤化硼的混合气体电弧放电[107]等制备方法，
但这些制备方法效率都很低。 
1952 年，Schlesinger 和 Brown 等人[108]发明了用氟化硼 (BF3) 与氢化锂 (LiH) 或三(甲氧基)硼
氢化钠 [NaBH(OCH3)3] 反应制备乙硼烷的高效制备工艺，这一工艺所依据的化学反应如下： 
8(C2H5)2O:BF3 + 6LiH  B2H6 + 6LiBF4 + 8(C2H5)2O (6)
8(C2H5)2O:BF3 + 6NaBH(OCH3)3  B2H6 + 6NaBF4 + 8(C2H5)2O + 6B(OCH3)3 (7)
环硼氮烷的合成：环硼氮烷又称全氢环硼氮烷，为硼氮六元环结构，环上三个硼和三个氮交替
排列。1926 年，Stock 等人[109]通过热裂解乙硼烷的二胺化合物首次制得环硼氮烷： 
3B2H6(NH3)2  2B3N3H6 + 12H2 (8)
之后，科技工作者又开发了多种合成环硼氮烷的方法，其中比较有代表性的合成方法为先合成
B三氯环硼氮烷，再由 B三氯环硼氮烷合成环硼氮烷的二步法[110112]： 
3BCl3 + 3NH4Cl  Cl3B3N3H3 + 9HCl (9)
2Cl3B3N3H3 + 6NaBH4  2H3B3N3H3 + 6NaCl + 3B2H6 (10)
1995 年，Wideman 等人[113]发明了用硫酸铵和硼氢化钠一步合成环硼氮烷的方法，大大简化了
工艺，提高了合成效率。这一方法如式 (11) 所示： 
3(NH4)2SO4 + 6NaBH4  2B3N3H6 + 3Na2SO4 + 18H2 (11)
B三氯环硼氮烷的合成：B三氯环硼氮烷为全氢环硼氮烷六元环上三个硼原子连接的三个氢原
子被氯原子取代的产物。1940 年，Wiberg 等人[114]首次制备出 B三氯环硼氮烷，他们所采用的方法
是环硼氮烷与氯化氢的络合物在 50C ~ 100C 条件下热分解： 
B3N3H6:(HCl)3  Cl3B3N3H3 + 3H2 (12)
此后， Wiberg 等人[115]用三氯化硼与甲胺在 250C 下合成 B三氯 N三甲基环硼氮烷，Brown
等人[110]用三氯化硼与氯化铵在 165C ~ 175C 下合成了 B三氯环硼氮烷 [见式 (9)]。 
三烷胺基硼烷的合成：三烷胺基硼烷，结构式为 B(NHR)3，主要有以下四种合成途径。 
(1) 烷基胺与三氯化硼反应[116]： 
6RNH2 + BCl3  B(NHR)3 + 3RNH3Cl (13)
(2) 三氟化硼、胺与格式试剂的反应[117]： 
3R1R2NH + BF3 + 3RMgX  B(NR1R2)3 + 3RH + MgXF (14)
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(3) 三氟化硼、烷基胺与金属锂的反应[118]： 
6RNH2 + 2BF3 + 6Li  2B(NHR)3 + 6LiF + 3H2 (15)
(4) 其他烷基硼烷的转胺反应[119]： 
B(NR1R2)3 + 3RNH2  B(NHR)3 +3R1R2NH (16)
3.2.2设计合成多种 BN有机前驱体聚合物的发展阶段 
从 20 世纪 70 年代开始，BN 陶瓷优异的性能及有机前驱体法制备陶瓷广泛的应用前景促使科技
工作者针对 BN 前驱体的开发开展了大量工作，制备了大量性能优异的前驱体。目前，根据所采用
聚合单体的不同，BN 前驱体主要分为四类聚合物。 
由环硼氮烷制备的硼基聚合物：环硼氮烷 (B3N3H6) 由 B、N 和 H 三种元素构成，具有与 h-BN
相类似的结构及固定的组成 (B/N = 1)，其陶瓷收率可达 93.2%。全氢环硼氮烷中的 NH 键和 BH
键都具有较高的化学活性，热稳定性差，容易发生脱氢交联反应从而自聚合为不溶不熔的聚合物，
这就限制了其作为前驱体的应用。 
为得到可溶可熔的全氢环硼氮烷聚合物，科技工作者进行了大量的工作[120128]。 
第一类典型工作为控制环硼氮烷的缩合过程，使其合成为低分子量的低聚物，得到可溶的 BN
前驱体，用于制备复合材料的基体材料和涂层等。Fazen 等人[120,121]使全氢环硼氮烷在 70C 真空下
发生脱氢偶联反应，得到全氢环硼氮烷聚合物 (PB)。全氢环硼氮烷聚合物在氩气或氨气气氛下高温
裂解，可制备高纯的 h-BN，陶瓷收率可达到 85% ~ 93%。 
第二类典型工作是在硼氮六元环上引入烷基支链结构，抑制交联反应的进行，提高聚合物前驱
体的可纺性。Wideman 等人[126]将全氢环硼氮烷与 RCH≡CH、CH2＝CH2 等具有双键或叁键的烃类
化合物进行加成反应，在全氢环硼氮烷环上引入不饱和基团，经聚合反应成功合成 B链烯基环硼氮
烷，进而在氨气中高温裂解，得到高纯 t-BN 与 h-BN。 
Su 等人[125]以偶氮二异丁腈 (Azodiisobutyronitrile, AIBN) 为引发剂、乙烯基环硼氮烷为原料，
通过自由基聚合反应 (80C、20 h) 得到可溶于有机溶剂的聚乙烯基环硼氮烷；同时采用乙烯基环硼
氮烷与苯乙烯，在引发剂 AIBN 作用下成功制备了聚乙烯基苯乙烯基环硼氮烷共聚物。 
Wideman 等人[127]将全氢环硼氮烷与二戊胺反应，二戊胺取代硼氮六元环上一个硼原子的氢原子，
使全氢环硼氮烷中 BH 键发生脱氢反应后化学活性下降，进一步在 75C 下聚合得到可纺性的聚合
物前驱体。此聚合物前驱体可溶于液体烃中，在 75C ~ 95C 温度区间为可流动液体。经过熔融纺丝、
不熔化处理、高温裂解得到平均直径约 30 μm 的 h-BN 纤维。 
由 B三氯环硼氮烷制备的硼基聚合物：B三氯环硼氮烷又称为 2,4,6三氯环硼氮烷 (TCB)。相
比于环硼氮烷的高活性、热不稳定性，TCB 硼氮六元环上三个硼原子连接的氯原子易于发生亲核取
代反应，在六元环的硼原子上引入胺基、硅基等基团，进而实现硼氮六元环通过 NR、NH 或
SiR1R2 等基团联接，形成各种不同结构的聚合物。科技工作者在这方面进行了大量的研究，制得
的主要聚合物前驱体有如下几类。 
(1) B三 (氨基) 环硼氮烷自聚物：Paciorek 等人[129]和 Narula 及合作者[130]将 TCB 与六甲基二硅
氮烷反应，制得环硼氮烷聚合物。此聚合物易溶于常用有机溶剂中。Kimura 等人[131]首先用二乙胺
对 TCB 六元环上的三个氯原子进行取代，再在氨存在的条件下进行聚合。 
(2) B三 (烷胺基) 环硼氮烷自聚物：TCB 与烷基伯胺 (NH2R) 或二烷基仲胺 (NHR1R2) 反应
可制得 B三 (烷胺基) 环硼氮烷。三个烷胺基中，至少有一个伯胺基，上一步得到的环硼氮烷衍生
物通常就可以自聚为聚合物。 
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Bernard 等人[132134]采用 TCB 与甲胺反应，制得 2,4,6三(甲胺基)环硼氮烷单体，然后使其在惰
性气体保护下聚合，得到的聚合物具有良好的纺丝性能。 
Toury 等人 [135137]通过 TCB 与甲胺、二甲胺反应，成功合成 2,4,6[(CH3)2N]3B3N3H3、
2,4[(CH3)2N]26(CH3HN)B3N3H3、2[(CH3)2N]4,6(CH3HN)2B3N3H3 等单体，并考察了这些单体
的聚合物结构特性及高温裂解制备 BN 纤维的转化过程。结果表明，聚 2,4,6[(CH3)2N]3B3N3H3 内部
硼氮环六元环之间通过 BN 键直接相连；聚 2[(CH3)2N]4,6(CH3HN)2B3N3H3 中硼氮环之间则通过 
N(CH3) 桥键相连接；在聚 2,4[(CH3)2N]26(CH3HN)B3N3H3 中，BN 键相连及 N(CH3) 桥键相
连都存在。Toury 等人同时还比较了上述三种聚合物熔融可纺性的优劣，其中熔融可纺性最佳的是
聚 2[(CH3)2N]4,6(CH3HN)2B3N3H3，最差的则是聚 2,4,6[(CH3)2N]3B3N3H3。 
(3) B三 (烷胺基) 环硼氮烷与其它含胺基分子的共聚物：通常选用含长链烷基的胺与 B三 (烷
胺基) 环硼氮烷共聚。长链烷基的引入可以降低聚合物的交联度。同时，长链烷基还可以起到增塑
剂的作用，增加聚合物的溶解性能和可熔融性。Kimura 等人[138]以 TCB 和甲胺为原料，合成三甲胺
基环硼氮烷，将三甲胺基环硼氮烷与月桂胺共缩合反应获得可溶可熔的聚合物，该聚合物具有良好
的纺丝性能。 
(4) TCB 其它取代产物的聚合物：Meile 等人[139142]采用不同烷胺基硼烷 (包括三甲胺基硼烷、
三异丙基硼烷，一种或两种硼烷) 与 TCB 亲核取代反应制得不同硼胺基环硼氮烷，进而缩聚为一系
列通过 NBN 桥连接硼氮六元环的前驱体聚合物。Paciorek 等人[143146]对 TCB 硼氮环上的 H 原
子和 Cl 原子采用亲电取代和亲核取代，成功制备了具有可纺性的 B三胺基N三 (三甲基硅基) 硼
氮烷及其聚合物。此外，Paciorek 等人还合成了 B三胺基N三苯基硼氮烷、 B三胺基N三甲
基硼氮烷、 B三苯胺基硼氮烷等一系列 BN 纤维前驱体。 
由三烷胺基硼烷制备的硼基聚合物：三烷胺基硼烷 [B(NHR)3] 加热可生成 B三烷胺基N三
烷基环硼氮烷，进一步加热则可聚合成以 NR 或 NH 为桥键的聚环硼氮烷，后者可以作为 BN
纤维的前驱体[116,147151]。 
Bonnetot 等人[148,150,151]将三甲氨基硼烷 B(NHCH3)3 加热缩合为 B三(甲胺基)N三甲基环硼氮
烷，进一步脱除甲胺后缩聚为聚合物，作为 BN 陶瓷的前驱体用于制备 BN 基体材料、涂层和纤维。 
由硼烷制备的硼基聚合物：硼烷在氨或氮气存在的情况下可形成 BN，因此聚有机硼烷可作为
BN 的前驱体。Seyferth 等人[152]等采用十硼烷与二胺反应，制得 [B10H12diamine] 型聚合物，该聚
合物在氨气气氛下热解后可得到 BN。 
3.2.3大力研发 BN纤维制备工艺的攻关阶段 
据报道[143]，日本学者 1976 年曾公布以环硼氮烷衍生物为前驱体，制备具有较高拉伸强度的 BN
纤维的工艺。之后，美国、日本、法国等国家对有机前驱体法制备 BN 纤维进行了大量研究工作。 
Sneddon 小组[126,127]采用全氢环硼氮烷与二 (戊基) 胺的共聚物为前驱体，经过熔融纺丝、在氨
气气氛中热解 (处理温度最高到 1000C)，得到柔顺的 BN 纤维。该纤维的直径为 30 μm，拉伸强度
0.18 GPa，弹性模量为 14 GPa。 
Kimura小组[138]采用B三 (甲胺基) 环硼氮烷与十二烷基胺，在温度 150C ~ 250C范围内共聚，
制得聚合物前驱体。在氨气气氛中 1000C 热处理，然后在氮气气氛中 1800C 热处理。得到的 BN
纤维直径 10 μm，拉伸强度 0.98 GPa，弹性模量为 78 GPa。 
Okano 小组[153]采用三氯化硼与乙腈低温反应的产物与三氯化硼、氯化铵混合，在 125C 下反应
制得前驱体。前驱体溶液纺丝制得的原丝在氨气气氛中 1000C 热处理，然后对丝施加张力，在氮气
气氛中 1800C 热处理。不同牵伸条件下得到不同取向度的 BN 纤维，纤维的直径为 15 μm，最高拉
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伸强度可达 2.3 GPa。 
Toury 等人[154]采用 2(二甲胺基)4,6二(甲胺基)环硼氮烷为单体聚合得到前驱体。前驱体经熔
融纺丝及 1600C ~ 1800C 热处理后即可得到 BN 纤维。纤维直径 10 μm ~ 12 μm，拉伸强度 0.85 GPa 
~ 1.37 GPa，弹性模量为 149 GPa ~ 209 GPa。Toury 等人[135,140]还采用 2(二甲胺基)4,6二氯环硼氮
烷与三(甲胺基)硼烷在室温下合成前驱体。前驱体经熔融纺丝及 1800C 热处理后得到的纤维纤维直
径 9 μm ~ 10 μm，拉伸强度最大可达 1.0 GPa，弹性模量最大可达 190 GPa。 
Bernard 等人[133,155]采用 B三(甲胺基)环硼氮烷的聚合物为前驱体，熔融纺丝得到直径为 15 μm
的原丝，将原丝在氨气气氛下 1000C 热处理，进而在氮气气氛下 1800C 热处理。热处理过程中如
果没有对原丝施加张力作用，得到的 BN 纤维直径为 12 μm，纤维轴向取向度为 0.60，取向度拉伸
强度为 0.95 GPa，弹性模量为 60 GPa。热处理过程中如果对原丝施加了张力作用，所得到的 BN 纤
维直径则为 7.8 μm，纤维轴向取向度为 0.84，取向度拉伸强度为 1.42 GPa，弹性模量为 340 GPa。
另外，Bernard 等人还研究了热解温度对纤维结晶度、拉伸强度及弹性模量的影响，进而认为 1800C
是对原丝进行热处理的合适温度。 
我国学者从上世纪 90 年代初开始也进行了大量的探索研究，并取得了较大进展。 
邓橙等人[156,157]利用正丙胺 (nPA) / 异丙胺 (iPA) 的空间位阻效应分别取代TCB中的氯原子，
合成的单体缩聚后形成链状聚硼氮烷，后者表现出较好的成丝性能。邓橙等人[158]还利用 MA 和 DMA
不同的反应活性，控制它们与 TCB 在近似二维方向上发生聚合反应，合成了具有较好线性结构的
BN 先驱体。雷永鹏[159]采用 BTC 和 MA、iPA 和 TCB 作为基础原料，在温和条件下合成了 PTMB
和 PTPiAB 两种可溶可熔且具有一定加工性能的先驱体，分步聚合形成 PPAB，在 NH3/Ar 下高温处
理，得到密度为 1.92 g/cm3、拉伸强度为 850 MPa 的 BN 纤维。陈明伟等人[160]利用 TCB 聚合 MAB，
经 NH3 下高温处理得到直径 13 μm ~ 15 μm、拉伸强度为 500 MPa ~ 1000 MPa 的 BN 纤维。 
最近，中国科学院过程工程研究所采用 B甲胺基环硼氮烷与烷胺基硼烷共聚产物为前驱体，熔
融纺丝，在氨气气氛下热处理到 1000C，在氮气气氛下热处理到 1600C，热处理过程中对纤维施加
张力，制得了性能优异、不含碳的 BN 纤维。热处理过程中施加不同的张力，制得的 BN 纤维直径
在 8 μm ~ 12 μm 之间，拉伸强度在 0.6 GPa ~ 1.2 GPa 之间，弹性模量在 50 GPa ~ 120 GPa 之间。 
3.3 BN纤维的结构与性能 
自从 20 世纪 60 年代开始研制 BN 纤维以来，学者们在揭示纤维结构方面也开展很多工作，采
用不同方法对纤维的微观结构和宏观结构进行了研究[161164]。 
 
 
图 19 (a) h-BN和 (b) 石墨的晶体结构 
Figure 19 Crystal structures of (a) h-BN and (b) graphite 
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BN 纤维微观结构分析对于纤维的结构和
力学性能研究具有重要意义。BN 是一种无机陶
瓷材料，主要有 α-BN、β-BN 和 γ-BN 三种晶体
结构，较为常见的是 α-BN 和 γ-BN，二者均为
六方晶型 (Hexagonal, hBN) [165168]。h-BN 具有
石墨类似的层状晶体结构 (图 19)，两者的晶格
参数也较为相近 (在理想状态下，BN 的层间距
为 0.333 nm，石墨的层间距为 0.342 nm；BN
键长为 0.145 nm，CC 键长为 0.141 nm)。h-BN
结构可以看成是石墨中所有 C 原子分别被 B 原
子和 N 原子取代后的结果，因此 h-BN 有“白石
墨”之称[135]。在 h-BN 晶体结构中，每一层都
是由 B、N 原子相间组成的六角环形网络，B、
N 原子间存在很强的共价键作用，层内部结合紧
密。h-BN 与石墨碳在几何构造上的差异只在于
层与层之间的叠加方式不同：在 BN 分子结构中，
六方形直接叠加在另一个六方形的上面，原子之间相互对应；而在石墨分子结构中，每个六元环中
的一半原子 (也就是 3 个 C 原子) 是位于和它相邻层的六元环的中心上方，并不是对应的。由于层
与层之间靠较弱的范德华力结合，容易产生相对滑移，因此 h-BN 表现出明显的各向异性[169171]。 
Wang [99] 采用 X射线衍射 (XRD) 技术对采用三种不同氮化温度 (700C、1100C、2200C) 分
别制备的 BN 纤维晶体结构进行了研究，发现随着氮化温度的升高，纤维的结构经历了玻璃态  乱
层结构  六方结构的变化。图 20 为不同氮化温度制备的 BN 纤维 XRD 图谱。如图 20 (a) 所示，
当氮化温度低于 700C 时，纤维部分氮化，纤维表现出非晶结构。图 20 (b) 为氮化温度 1100C 时
乱层 BN 的 XRD 图谱。图 20 (c) 为氮化温度高于 2200C 的试样 XRD 图谱，BN 纤维完全表现为晶
体。通过对高温阶段纤维晶粒尺寸的计算发现，在高温阶段，通过牵伸使纤维优先取向垂直于纤维
轴是使纤维结构更加有序的一个简单方法。 
Bernard 等人[172]采用高分辨透射电镜 (HRTEM) 对具有不同弹性模量的几种 BN 纤维微观结构
 
图 20  不同氮化温度下制备的 BN纤维XRD图谱 
Figure 20 XRD patterns of BN fibers fabricated by 
nitridation at different temperatures 
(a) 700C; (b) 1100C; (c) 2200C 
 
 
图 21 不同模量 BN纤维的 HRTEM照片[172] 
Figure 21 HRTEM micrographs of BN fibers with difference elastic modulus, E [172] 
(a) E = 105 GPa；(b) E = 280 GPa；(c) E = 400 GPa 
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进行了表征，结果如图 21 所示。分析发现，纤维的弹性模量由晶粒取向决定，低模量纤维的无序微
观结构包含一些非晶区域以及纳米尺寸排列的晶粒，而高模量纤维在沿纤维轴方向存在较大的晶粒
取向。Chassagneux 等人[173]采用 HRTEM 对 BN 纤维的结构及化学组成进行了研究，结果如图 22 所
示，发现纤维的结构一般包括同轴的两个部分；接近表面部分是细小的纳米晶粒，纤维的大部分地
方存在较大的晶粒。 
BN 纤维特殊的微观结构决定了其具有优良的物理和化学特性，如耐高温、抗氧化、耐化学腐蚀、
无毒、色白、自润滑、加工性好、与多种金属不浸润、高介电性能、良好的导热性以及良好的透波
特性等[174182]。基于以上特性，BN 纤维的制备研究已成为高性能纤维材料研究的热点之一[89,183,184]。 
表 6 列出了一些典型 BN 纤维的基本性能指标[185]，表 7 列出了 BN 纤维在不同温度下的介电性
能[186]。从表 7 所列数据可以看出，BN 纤维具有介电常数低、介电损耗小的突出优点，并且随着温
度的变化，在室温至 1000C 范围内其介电常数和介电损耗几乎不受温度变化的影响，基本保持稳定。 
图 23 给出了 BN 纤维的等温氧化曲线[187]。可以看出，BN 纤维的开始氧化温度在 850C 左右，
只有在该温度以上其表面才开始发生氧化，而且被氧化的表面会形成一层保护膜，从而阻止纤维内
部继续氧化。在惰性条件下，BN 纤维在 2500C 以上仍可保持稳定[165]。这表明 BN 纤维的抗氧化性
能较好，这是与 BN 纤维分子结构有关的。因为 BN 纤维是硼氮六元环为结构单元的多环聚集体，
BN 键键能高并且完全在骨架结构中[161,165]，故能在超高温下使用，其强度在 1400C 以上仍随温度 
 
表 6典型的 BN纤维的基本性能[185] 
Table 6 Basic properties of typical BN fibers 
Research groups Method 
Properties 
Diameter 
/ μm 
Tensile strength 
/ MPa 
Elastic modulus
/ GPa 
Paciorek (U.S.) 
BN precursor 
10~30 250 5.5 
Wickman (U.S.) 30 180 14 
Kimura (Japan) / 300 ~ 1300 35 ~ 67 
Okana (Japan) 20 1400 / 
Bermard (France) 8~15 1000 100 ~ 250 
Miele (France) 7.5 1460 400 
Venkatasubramanian (U.S.) BO precursor / 340 ~ 860 23 ~ 83 
Economy (U.S.) Inorganic precursor 4~6 830 210 
 
 
 
图 22 BN纤维纵向部分晶格图：(a) 表皮；(b) 芯部[173] 
Figure 22 Lattice images of a longitudinal section of BN fiber: (a) "derma"; (b) "core" [173] 
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表 7 BN纤维在不同温度下的介电性能[186] 
Table 7 Dielectric properties of BN fibers at different temperatures 
Temperature / C Dielectric constant Dielectric loss 
  24 3.20 < 0.0008 
 100 3.15 < 0.0008 
 200 3.08 < 0.0008 
 400 3.07 < 0.0008 
 600 3.10 < 0.0008 
1000 3.20 < 0.0009 
 
升高而有所增大。因此，BN 纤维可作为防热/
隔热材料、高温过滤材料和电器绝缘材料使用，
特别是该纤维在宇航技术领域方面的潜在应用
前景更为广阔，可做抗烧蚀罩、电绝缘器、雷达
天线窗、军用防护宇航服、抗中子防护罩和重返
大气层的降落伞等。 
国内学者也对 BN 纤维结构进行了大量研
究[88,89,188192]。张铭霞等人[188]采用 X射线衍射 
(XRD)、扫描电镜 (SEM) 以及透射电镜 (TEM) 
等方法对 BN 纤维的晶体形态及显微结构进行
了研究，发现纤维的结构是由无定形区域和纳米
尺度的晶粒沿轴向排列，无定形晶体结构会使纤
维模量降低，而较大的晶粒沿纤维轴向排列会提
高纤维的模量。王开宇等人[192]采用 XRD、SEM、
TEM、红外光谱 (FTIR)、X射线光电子能谱 
(XPS)、X射线荧光光谱 (XRF) 以及电感藕合
等离子体发光光谱 (ICP) 等测试方法对无机前驱体法制备的 BN 纤维物相组成、微观结构、元素成
分进行了系统表征，结果表明：经过 1750C 二次氮化后的 BN 纤维物相主要为六方氮化硼，氮化基
本完全，纤维直径 5 μm ~ 8 μm，结构致密但结晶不完全，部分出现无定形 BN (-BN)。李志顺等人
[190]以三聚氰胺和硼酸为原料，用有机化学法合成先驱体制备 BN 纤维，采用中和滴定法、FTIR、
XRD 及 SEM 对 BN 纤维进行氮含量测定及结构分析，结果表明合成的先驱体是结晶体，晶体发育
良好；制得的 BN 纤维具有 BN 键、BN 六元环的特征吸收；随着氮化处理温度的提高，BN 纤维
的氮含量增加；1700C 制得的 BN 纤维直径 2 μm ~ 5 μm，长径比 20 ~ 100，氮含量 53.46%。 
3.4氮化硼纤维的应用 
目前开发的 BN 纤维的制品有连续 BN 纤维、短切 BN 纤维、BN 纤维布、BN 纤维毡等 (图 24)。
利用这些制品制备的烧蚀防护材料、抗中子电子和 射线绝缘介质材料、耐热和隔热材料、高温
过滤材料、电器绝缘材料和纤维增强复合材料广泛应用于航空航天、核工业、军工及新能源行业[95]。 
3.4.1氮化硼纤维增强陶瓷基复合材料 
郭景坤等人[193]将 BN 纤维和硅粉混合，采用反应烧结工艺制备了 BN 纤维增强 Si3N4 基复合材
料。该材料的密度为 2 g/cm3 ~ 2.4 g/cm3，弯曲强度为 41 MPa ~ 127 MPa，介电常数为 3.96，介电损
 
图 23  BN纤维的等温氧化曲线[187] 
Figure 23 Isothermal oxidation curves of BN fiber 
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耗为 0.0067 (9.375 GHz)。Place 等人[194,195]利用硼酸浸渍烧成法制备了三维正交 BN 纤维织物增强 BN
基复合材料 (3D BNf/BN)，经 1800C 热压后材料密度提高到 1.5 g/cm3 ~ 1.6 g/cm3，弯曲强度为 40 
MPa ~ 69 MPa，介电常数为 2.86 ~ 3.19，损耗角正切为 0.0006 ~ 0.003 (25C ~ 1000C、9.375 GHz)，
烧蚀性能与碳/酚醛复合材料相当。将 3D BNf/BN 复合材料浸渍二氧化硅先驱体，经烧结、热压后制
得 BNf/ BN-SiO2 复合材料，材料密度为 1.6 g/cm3，介电常数为 3.20 ~ 3.24，损耗角的正切为 0.0009 ~ 
0.001 (25C ~ 1000C、9.375 GHz)，可用于再入温度超过 2200C 的环境。 
十二五期间，山东工陶院开展了 BN 纤维织物以及 BN 短切纤维增强 Si3N4、SiBN、BN、BN-SiBN
等多个复合材料体系的系统研究，研制的复合材料具有极好的抗烧蚀性能、优异的介电性能和良好
的力学性能。BN 纤维增强氮化物复合材料进行了多次风洞考核试验 (图 25)，在较高热流热焓条件
下、最高温度 2700C、最长考核时间接近 800 s 考核条件下，材料烧蚀速率接近 10-3 mm/s 量级。在
相同考核条件下，BN 纤维复合材料比石英纤维复合材料抗烧蚀性提高了近 1 个数量级，有望满足“十
三五”提出的高速、长航时、低烧蚀、高透波复合材料的应用需求。 
3.4.2 氮化硼纤维隔膜 
BN 纤维隔膜具有耐高温、耐化学腐蚀、电解液吸附能力强、电性能优异等优良特性，可作为长
寿命高比能电池隔膜材料和热电池隔膜材料应用于电动汽车、通讯卫星电源系统以及核武器、航空
航天系统、导弹系统、火炮武器系统等军事领域。 
1978 年，美国阿贡国家实验室开展了 BN 纤维隔膜用于 LiAl/FeSx 熔盐蓄电池的研究。该电池以
熔融 LiCl-KCl 作电解质，电池工作温度为 400C ~ 450C。BN 纤维隔膜在 LiAl/FeSx 熔盐蓄电池中
工作寿命达 8000 h，重复循环 585 次。阿贡实验室认为，BN 纤维隔膜是唯一可作为 LiAl/FeSx 熔盐
蓄电池隔膜使用的材料[196]。 
国内，山东工陶院在 BN 电池隔膜应用方面开展了大量工作，利用 BN 纤维布作为载体，制备
的 BN 纤维复合隔膜满足热电池长寿命、大电流放电要求。唐杰等人[197]以 BN 纤维平纹布为载体，
用前驱体转化法在平纹布内部均匀复合纳米 MgO 颗粒，制备 BN 纤维基复合隔膜。隔膜在 700C 热
 
 
图 24  BN纤维制品：(a,b) 连续纤维和短纤维；(c,d) 针织布及平纹布；(e) 纤维棉毡；(f-h) 三维五向、
正交三向及 2.5D编织体 
Figure 24 Products of BN fibers: (a,b) continuous fibers and short fibers; (c, d) knitted fabric and plain cloth;  
(e) fiber felt; (f-h) 3-D five-directional, 3D orthogonal, and 2.5D braids 
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处理后失重小于 0.5%，尺寸无变化，耐温性能优良，满足高温熔盐电池使用要求。同时，该隔膜具
有显著的电解液吸附及保持能力，电解液吸附率达 160% 以上，放电结束后隔膜内部仍然保留大量
电解质 (图 26)。 
3.5小  结 
BN 纤维具有耐高温、耐化学腐蚀、介电性能优异、吸收中子优异等综合性能，尤其是其分解温
度接近 3000 K，高温下仍能保持优异的介电性能及抗烧蚀性能，在高温 ( > 2000C) 下力学性能稳
中有升，是为数不多在超高温下可以长期使用的透波材料增强剂，应用需求非常迫切，极具发展前
景。开发的应用领域主要为高温透波材料、高温抗烧蚀材料、电池隔膜材料以及防中子辐射材料等。
目前，国内 BN 纤维工程化制备技术有待进一步突破，产业化进程需要加快，在纤维本征及应用性
能系统评价、工艺适应性及对应的复合材料制备工艺等一系列相关工作方面仍需要加强。 
 
 
图 25  (a) 短纤维增强氮化物复合材料; (b) 连续纤维织物增强氮化物复合材料;  
(c) 连续纤维织物增强氮化物复合材料风洞烧蚀后形貌 
Figure 25 (a) Short-fbier reinforced nitride composite; (b) continuous-fiber-braid reinforced nitride composite; 
(c) Ablation morphology of the continuous-fiber-braid reinforced nitride composite 
 
 
图 26 (a) BN纤维隔膜及 (b) 单体电池放电曲线 
Figure 26 (a) Boron nitride fiber based composite separator and (b) the discharge curve of single cell 
第 3期 《现代技术陶瓷》 Advanced Ceramics, 2018, 39 (3): 151222  183 
 
 
4氧化铝纤维 
随着先进复合材料的开发及其在高新技术领域中的应用，氧化物陶瓷纤维日益受到重视。 
Al2O3 陶瓷纤维具有表面活性高，机械强度高、弹性模量大[198]、热导率小[199,200]、绝缘性好、抗
化学侵蚀能力强等优点，是一种综合性能优良的工程材料，在工业及航空、航天领域中有着重要的
作用[201]。Al2O3 陶瓷纤维熔点高，在大气中可用到 1650C 仍保持完整的纤维形态，还具有抗冲击性、
可绕性等特点，在用于耐烧蚀隔热功能复合材料方面有得天独厚的优势。Al2O3 的热传导率极低，因
此 Al2O3 纤维被认为是极好的高温隔热纤维。由于具有良好的热辐射能力和红外加热效应，Al2O3 陶
瓷纤维是良好的红外辐射材料。由于具有绝缘、消音、抗氧化、耐油和耐水性能，多晶 Al2O3 纤维
可作为催化剂载体。此外，Al2O3 陶瓷纤维柔软、弹性好，还是理想的密封材料。 
由 Al2O3 纤维制成的复合材料可用于兵器、航空、航天、汽车等多个领域，世界先进国家均在
不断扩大生产量和开发应用研究。Al2O3 基陶瓷纤维拉伸强度可与 Nicalon 纤维相媲美，最高可达 3.5 
GPa，模量最高 420 GPa，不亚于 Nicalon 纤维。Al2O3 陶瓷纤维可作为聚合物、金属和陶瓷增强体[201]：
用作金属基复合材料增强剂可使铝基复合材料减重 10%  30%，耐磨性提高 5 倍  10 倍，高温强度
提高 100%；用作陶瓷基复合材料增强剂可使复合材料减重 10%  30%，韧性提高 2 倍  3 倍；Al2O3
纤维增强聚合物复合材料还具有透波性、无色性等特点，也在电路板、电子器械、雷达罩和钓鱼竿、
网球拍等体育用品领域使用[202]；氧化铝增强金属时，由于它与金属相容性好，可考虑使用成本较低
的溶浸技术，制造如飞机部件、汽车部件、电池、化学反应器等。 
Al2O3 陶瓷纤维的研发始于 20 世纪 60 年代初期。随着 Al2O3 连续纤维市场需求的日益增长，不
少研究机构都在不断扩大 Al2O3 纤维生产研究[203]。目前，Al2O3 连续陶瓷纤维以其较高的性价比、
军工上重要的战略意义和巨大的商业价值，正吸引西方许多发达国家投入大量的人力财力研制、开
发和应用[204]。欧美一些发达国家已经实现了 Al2O3 连续陶瓷纤维的工业化生产，并形成了系列化产
品，正向耐更高温度及提高纤维高温性能方向发展，同时采用连续纤维为原料已制备了纤维绳、纤
维带、纤维布及纤维管等纤维制品，这些我国目前还处于空白。 
国内 Al2O3 陶瓷纤维的研发虽然起步较早，但是由于国家支持力度较弱、人力和物力投入较少、
相关技术发展滞后等原因，Al2O3 连续纤维的研发及生产技术水平与国际先进水平的差距较大。Al2O3
陶瓷连续纤维尚未实现工程化生产，更没有成熟的产品出售。另外，国内在 Al2O3 陶瓷纤维基础理
论研究方面与国际先进水平也有较大差距[205]。 
4.1氧化铝纤维的制备方法 
由于 Al2O3 陶瓷纤维的原料大多为容易得到的金属氧化物粉末、无机盐、水、聚合物、粘胶丝
等，生产简单，可直接从水溶液、悬浊液、溶胶或其它有机溶液中纺丝，也可以粘胶丝为载体来制
备，生产设备要求不高，烧结可在空气中直接进行，不需要惰性气体保护，因此 Al2O3 连续纤维的
制备方法很多[202]，包括熔融法、淤浆法、预聚合法和溶胶凝胶法等。 
目前，Al2O3 连续纤维多采用溶胶凝胶方法制备，以铝醇盐或无机盐为原料，同时加入其它有
机酸催化剂，溶于醇/水中得到混合均匀的溶液，经醇解/水解和聚合反应得到溶胶，浓缩的溶胶达到
一定粘度后进行纺丝得到凝胶纤维，然后进行热处理得到氧化铝连续纤维[206]。 
4.1.1熔融法 
熔融法是指通过高温加热含有氧化铝、氧化硅及助剂的粉状物料得到熔体，并进行拉丝得到连
续纤维的方法[207]。这一方法最早是由美国 TYCO 公司提出的，他们将氧化铝在坩埚中高温熔化，将
钼质细管插入氧化铝熔体中，利用毛细作用使熔融液升至毛细管顶端，在顶端缓慢向上牵引即可制
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得 α-Al2O3 连续陶瓷纤维。 
姚树玉[208]采用熔融法，以 Al2O3、SiO2 为主要原料制备了多晶莫来石连续纤维，并研究了 FeO、
MgO、Na2O 等组分的影响；烧结后纤维直径约为 7 μm，长度可达 50 cm，其主晶相为莫来石。 
作为 Al2O3 纤维的一种主要制备方法，熔融法具有设备相对简单、成本低、易操作等优点，成
纤后不需要进一步热处理，避免了热处理过程中纤维晶粒长大等一系列问题。但由于氧化铝熔点高
且熔体黏度低，这种方法一般只能用于低氧化铝含量纤维、硅酸铝纤维的制备[209]，这些纤维一般在
低于 1200C 的条件下应用，纤维品质相对较低。对于耐温要求更高的高氧化铝含量纤维，目前还无
法通过熔融法制备[205]。 
4.1.2淤浆法 
淤浆法[210,211]由美国杜邦公司发明，用于制备 Al2O3 纤维 FP 和 PRD 166，因此也称为杜邦法。
淤浆法是将氧化铝粉末、流变助剂、分散助剂、烧结助剂共同分散于水中制成浆料，经过挤出成纤、
干燥、烧结得到 Al2O3 纤维的方法。杜邦公司用此方法生产 FP 系列 Al2O3纤维：将粒径在 0.5 μm 以
下的 α-Al2O3 粉末，用羟基氯化铝和少量的铝化镁作粘结剂得一定粘度的浆料，进行干法纺丝成纤，
在一定升温速率下干燥，然后烧结至 1800C 得到 α-Al2O3 多晶纤维，其氧化铝含量为 99.9 wt%。日
本三井矿山株式会社采用 γ-Al2O3颗粒生产出了氧化铝含量为 95 wt%的纤维[212]。用 γ-Al2O3做原料，
在烧结过程中晶粒生长较为缓慢，晶体致密，产品表面光滑，纤维具有较高的拉伸强度。 
由于采用的原料粉体粒径较大，淤浆法制备的纤维表面凹凸不平，与用其它方法制备的纤维在
形貌上存在明显区别。此外，由于浆料含水量较高，在干燥、烧结过程中收缩过快会导致纤维破裂，
最终得到的纤维直径大、柔韧性差，使用价值低。因此，尽管 FP 纤维最初被考虑作为复合材料增强
体，但随着其它性能更好的 Al2O3 纤维的问世，现在已经不再生产[213]。 
4.1.3预聚合法 
预聚合法是日本住友化学公司采用的制备 Al2O3连续纤维的方法，因此又称住友法[214217]。其主
要过程是先将烷基铝与水聚合成可用有机溶剂溶解的聚铝氧烷聚合物 (OAl(R)OAl(R))n，聚合
度可达 200。支链 R 可以是烷基、烷氧基、酰氧基、苯氧基等。引入支链是为了避免高分子聚铝
氧烷链之间的交联。聚铝氧烷溶解在有机溶剂如乙醇、四氢呋喃或碳氢化合物中，再加入硅酸酯或
有机硅化合物浓缩成粘稠液，干法纺丝成先驱体纤维。再在 727C 以上烧结，即可得到微晶聚集态
的连续 Al2O3纤维[213]。 
预聚合法因先驱体为线性聚合物形式，所以纺丝性能较好，且比较容易获得小直径 (10 μm) 的
连续纤维[214]，但这种方法的缺点是原料成本高、稳定性差、合成过程不容易控制。 
4.1.4溶胶凝胶法 
溶胶凝胶法又称胶体化学法，是指将金属无机盐、金属醇盐、金属乙酰丙酮盐、金属有机酸盐
或者几者的混合物通过水解缩聚过程使其逐渐凝胶化、根据所需材料的要求进行相应的后处理、最
终得到金属氧化物或其它化合物的湿化学方法。1846 年，Ebelmen 发现将 SiCl4 与乙醇混合后，在湿
空气中可以发生水解并形成凝胶，从而得到了单一氧化物 SiO2 [217]，这是溶胶凝胶法的首次应用，
至今已有 170 年的历史。上世纪 30 年代末，溶胶凝胶法由于在制备无机薄膜方面被证明是行之有
效的方法而逐渐在材料学领域得到重视。特别是进入到 21 世纪以来，溶胶凝胶法逐渐发展成为一
种制备纤维材料、块体材料、粉体材料、涂层及薄膜等多种材料的重要方法。 
采用溶胶凝胶法制备金属氧化物纤维的步骤主要是：(1) 将金属无机盐、金属醇盐、溶剂、催
化剂等原料通过机械搅拌、机械分散混合均匀；(2) 控制温度水解，制成溶胶；(3) 溶胶经过浓缩或
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者自然陈化得到黏稠纺丝液；(4) 进行机械纺丝或者静电纺丝制得凝胶纤维；(5) 对凝胶纤维进行干
燥、煅烧等热处理得到成品纤维。 
溶胶凝胶机理：溶胶是指液态介质中尺寸为 1 nm ~ 100 nm 的粒子均匀分散的体系。这个尺度
范围内的粒子对可见光会产生明显的散射，因此用一束可见光射向溶胶时能在光的垂直向上看到一
条明亮的光带，这个效应是 TyndAll 最先发现的，因此被称为丁达尔效应 (TyndAll Effect)，利用这
一效应可将溶胶与真溶液或悬浮液区分开来。 
根据分散相和分散介质之间亲合力的大小，可以将溶胶分为亲液溶胶和憎液溶胶两大类[218]。亲
液溶胶中粒子与介质之间有较强的相互作用力，大块的分散相物质投入到分散介质中往往会自动散
开，在固液界面之间没有明显的相界面，与真溶液一样属于热力学稳定体系，这类溶胶的典型代表
有蛋白质的水溶液、淀粉的水溶液等。而憎液溶胶的分散相与分散介质间没有较强的亲合力，形成
明显的固液相界面，属于热力学不稳定体系。溶胶体系通常是热力学不稳定而动力学稳定的，因此
在一定条件下溶胶可以在相当长的时间内保持稳定，这一条件被破坏后溶胶就会发生聚沉。 
凝胶是溶胶失去流动性所形成的半固态物质，其中大量胶粒组成三维网状结构，性质介于固体
和液体之间。凝胶的半固态是指其表面为固体而内部仍富含大量液体，有时凝胶中液体含量可以达
到 99.5%。根据凝胶的性质，可以将凝胶分为弹性凝胶和脆性凝胶两类。凝胶经过干燥后可以形成
干凝胶或气凝胶。 
溶胶和凝胶之间在一定条件下可以相互转化，相互转化过程的发生取决于其中胶粒间的作用力
和凝聚时势垒作用的关系。溶胶转变为凝胶的时间点称为胶凝点[219]。溶胶在溶剂挥发、冷冻、加入
非溶剂、进行化学反应等条件下可以形成凝胶。凝胶在振动、超声或者在其它产生内应力的条件下
处理，可以转变为溶胶。例如，向浓氢氧化铁溶胶中加入少量电解质，静置一段时间后溶胶黏度增
加转变成凝胶；对得到的凝胶进行振摇，则凝胶会等温可逆地变为溶胶，静置后又转变为凝胶，这
个过程可以循环多次且溶胶、凝胶的性质保持稳定[220]。体系这种在受到外力作用时黏度变小、流动
性增强的现象被称为剪切变稀。 
溶胶凝胶法合成金属氧化物材料，主要有两种途径[221]：一是金属无机盐或有机盐在水中发生
水解形成胶粒，经凝胶化后生成凝胶；二是金属醇盐在溶剂中水解缩合形成凝胶，这一系列过程主
要包括前驱体的水解反应、溶胶缩聚反应、凝胶干燥烧结等。 
对于水金属无机盐体系，溶胶的形成过程伴随着金属阳离子水解，最终得到的胶粒带正电荷。 
Mx+ + x H2O  M(OH)x + x H+ (17)
溶胶的缩聚根据发生机理分为脱水 (脱醇) 凝胶化和碱性凝胶化两类[222]。脱水和脱醇是指溶胶
中的胶粒脱去水分子或者脱去小分子醇，使得电解质在扩散层中的浓度增大，转变为凝胶的势垒逐
渐降低，从而转变为凝胶。 
失水缩聚：MOH + HOM → MOM + H2O 
失醇缩聚:  MOR + HOM → MOM + ROH 
碱性凝胶化的过程可表示为:   
M M(H2O)xn+ + y A + z OH  MmOs(OH)z2s(H2O)xAy(mmyz) + (mx + s  x) H2O (18)
其中，A 为引入的酸根离子。当 m = 1 时，形成单核聚合物；当 m > 1 时，形成多核聚合物。pH 值
是影响碱性凝胶化的核心因素，随着 pH 值增大，胶粒表面所带正电荷减少，转变为凝胶的势垒降
低，有利于凝胶的形成。 
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并不是所有的溶胶都可用于纺丝。溶胶获得可纺性的关键在于反应原料通过水解、缩聚能得到
线性粒子。通过调节溶胶前驱物种类、组分比、所用溶剂种类、体系 pH 值可以控制其水解缩聚过
程，从而有利于少支链高聚链状胶粒的产生，同时减少多支链球形结构胶粒的出现。 
溶胶凝胶法的优点：采用溶胶凝胶技术制备 Al2O3 纤维，具有纤维纯度高、均匀性好、合成
及烧结温度低等优点[223,224]。 
溶胶凝胶法制备纤维，最终产品的纯度取决于原料纯度，因此可以根据需要严格控制反应物的
配比以实现控制产物组分和结构的目的。此外，在溶胶体系中易于通过过滤、离心、离子交换、化
学反应等理化方法除去原料中的杂质，从而进一步提高所得产品的纯度。这一优势尤其是在制备多
组分纤维时更能体现出来。 
溶胶凝胶过程经历溶液、溶胶、凝胶三个阶段，原料中的各组分可以达到分子、原子水平层面
的均匀混合[225]，所以纤维的均匀性容易得到控制，有利于最终产品性能的提升。 
溶胶凝胶法制备纤维的工艺过程所需温度较低，溶胶可以在室温或者略高于室温的条件下老化，
达到可纺粘度后纺丝过程可在室温下进行。由于所需产物在制备凝胶纤维阶段已经成型，且凝胶粒
子小、表面积大，所需烧结温度与传统制备工艺相比可以降低 300°C ~ 500°C [226]。 
溶胶凝胶法由于具有以上诸多优点，目前已成为制备 Al2O3陶瓷纤维的主要方法。 
4.1.5干法纺丝技术概述 
干法纺丝最早是用于化纤制备的一种成型方法，目前已经成为制备高质量 Al2O3 纤维的重要成
纤技术。如图 27 所示，首先将纺丝液用泵输送或者靠机械挤压到喷丝头，从喷丝头细孔中挤出形成
细流进入纺丝甬道，在甬道中热介质作用下，细流中的溶剂快速挥发并发生固化，在卷绕力的作用
下伸长变细形成初生纤维[205]。以可纺性溶胶作为纺丝液，溶胶在成纤过程中需要经历如下步骤：(1) 
纺丝溶胶在喷丝孔中流动；(2) 挤出液流内应力松弛，流体由喷丝孔内的剪切流动转化为沿纺丝轴线
的拉伸流动；(3) 流体细丝的沿轴拉伸流动；(4) 流体细丝挥发溶剂，固化形成纤维。 
图 28 是干法纺丝线上的直径和速度变化过程示意图。在靠近喷丝板的区域，细流拉伸作用很强，
 
 
图 27 干法纺丝装置 
Figure 27 Schematic drawing of dry spinning device 
图 28干法纺丝线上的直径和速度分布 
Figure 28 Distributions of the diameter and speed 
along a dry-spun fiber 
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直径迅速下降，速度迅速上升；随后，在溶剂蒸发和卷绕的拉伸效应下，丝条直径缓慢减小；在更
靠下的区域，溶剂蒸发量很小，丝条已经固化，此时直径和速度趋于平稳[227]。 
纺丝液从喷丝孔喷出后，在热空气作用下传热和传质同时发生，主要经历以下三个过程：(1) 发
生闪蒸，溶剂快速挥发；(2) 处于纺丝细流内部的溶剂向外层扩散；(3) 细流表面与甬道中的热气体
介质之间发生对流。在最初的阶段，传热传质的机理包括以上三者的综合作用，随后纯扩散逐渐占
据主导地位。 
与湿法纺丝相比，干法纺丝所采用的纺丝液浓度和粘度更高。通常干纺所用溶胶固含量可以达
到 20 wt% ~ 50 wt%。干法纺丝速度比湿纺更快，这是由于流体细丝受到的机械阻力比湿法纺丝要小；
干法纺丝所用的喷丝头孔数比湿法纺丝少，这是因为干法纺丝浓缩固化较慢，流体细丝容易发生粘
连。因此，干法纺丝适于生产较细的连续纤维。干法纺丝成丝条件比湿法缓和，所以得到的纤维截
面更接近圆形，表面更光滑，结构更均匀致密，纤维织物形状的稳定性也更好。 
4.2氧化铝纤维国内外研究现状 
4.2.1国外研究现状 
美国 3M 公司 (Minesota Mining and Manufacturing Company) 自上世纪 60 年代开始研制 Al2O3
基陶瓷纤维，采用水溶性胶体法制造出世界上第一种 Al2O3 基陶瓷纤维 AB312 [228]，纤维成分为硼硅
酸铝，成分点位于 Al2O3SiO2B2O3 三元相图中的莫来石硼酸铝区，纤维结构主要为微晶多晶态，
纤维直径 11 μm，室温抗拉强度 1.7 GPa，最高使用温度 1360C (氧化气氛) [229]。经过多年的深入研
究，3M 公司现已形成 Nextel 系列 Al2O3 基陶瓷纤维产品，其中较具代表性的品种是 Nexte1-312、
Nextel-440、Nextel-550、Nextel-610 和 Nextel-720，极大提高了氧化物陶瓷纤维的性能。 
Nextel-312 纤维是 3M 公司最早 (1974 年) 开发出来的 Al2O3 连续纤维[230]，纤维的平均直径为
10 μm  12 μm，拉伸强度为 1.7 GPa。名称中“312”来源于三种成分的摩尔比，即 Al2O3:B2O3:SiO2 
= 3:l:2，换算为质量分数，即 62 wt% Al2O3、14 wt% B2O3 和 24 wt% SiO2。加入 B2O3 的目的是为了
提高莫来石的成核密度，促进莫来石转变和减小晶粒长大[231]。但是 B2O3 在高温 (>1000C) 下容易
挥发，造成纤维收缩和性能恶化，因此，Nextel-312 纤维热稳定性不足，主要是在低温下使用。为
进一步改善纤维的高温性能，3M 公司在 Nextel-312 纤维基础上降低了纤维中 B2O3的含量，制备出
了含有 2 wt% B2O3的 Nextel-440 纤维。与 Nextel-312 纤维相比，Nextel-440 纤维有更好的耐高温性
能。3M 公司曾经生产过该纤维，后来由于其它更高性能纤维的问世而停产了。Nextel-550 纤维则完
全去除了 B2O3 成分，含有 27 wt% SiO2 和 73 wt%Al2O3，由过渡相 γ-Al2O3 和非晶相 SiO2 组成，与 
Nextel-312 和 Nextel-440 纤维相比，由于去除了 B2O3 成分，Nextel-550 纤维有较好的耐高温性能和
抗蠕变性能。 
和 SiC 纤维相比，传统的氧化物纤维被认为具有较低的抗拉伸强度和抗高温蠕变性，而在上世
纪90年代中期，Nextel-610纤维和Nextel-720纤维的研制成功彻底改变了人们对氧化物纤维的认识。
其中，Nextel-610 纤维的抗拉伸强度可达 3.5 GPa，其成分主要为 Al2O3，另外还添加有 0.7 wt% Fe2O3
和 0.3 wt% SiO2 [224]。Nextel-610 纤维是目前室温下抗拉伸强度最高的 Al2O3 纤维，非常适合于用作
金属基复合材料的增强剂。而 Nextel-610 纤维基本上是单晶相的 α-Al2O3，在较高温度下，由于晶粒
快速长大，其强度急剧下降，且 Nextel-610 纤维还有一个非常明显的缺点是抗高温蠕变性差，大约
在 900C就开始发生蠕变现象[232]。Nextel-720纤维是目前抗高温蠕变性能最好的商品化Al2O3纤维，
其抗拉伸强度为 2.1 GPa。Nextel-720 纤维是完全结晶的纤维，其结晶相为 70 wt% 的富铝莫来石 
(2Al2O3.SiO2) 和 30 wt% α-Al2O3。α-Al2O3 晶粒尺寸较小 (约 70 nm)，镶嵌在莫来石基体中；而莫来
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石晶粒尺寸约 500 nm，有着波浪形的轮廓。在晶粒细小的氧化物中，蠕变率与晶粒大小成反比[233]，
因为组成 Nextel-720 纤维的莫来石晶粒尺寸较大，所以其具有较好的蠕变性能。Nextel-720 纤维的
强度在 1100C 以下基本不改变，在 1200C 保温 100 h 的情况下还能保留 80% 的室温强度[234]。由
于 SiO2 的存在，Nextel-720 纤维对碱金属和碱土金属的污染比较敏感，容易在表面形成低熔点的硅
酸盐。Al2O3-SiO2-Na2O 三元体系从 720C 开始就可以生成液相，硅酸盐液相的存在会促进 α-Al2O3
的异常长大，从而导致纤维性能的恶化[213]。 
Nextel-650 纤维是一种新的 Al2O3 基陶瓷纤维，其成分包括 89 wt% Al2O3、10 wt% ZrO2 和 1 wt% 
Y2O3。此外，Nextel-650中还加入了 0.4 wt% Fe2O3作为成核助剂，这使得α-Al2O3晶粒只有约 100 nm，
20 nm  30 nm 的 ZrO2 位于 α-Al2O3 的晶界或晶粒内部，因此 Nextel-650 纤维单丝拉伸强度达到 2.5 
GPa  2.7 GPa。经测试，Nextel-650 纤维的蠕变率是 Nextel-610 纤维的 10 倍  100 倍，这是由于掺
杂 Y2O3 或其他稀土元素能够降低纤维的高温蠕变率，Nextel-610 纤维在 1100C 以下几乎不会发生
蠕变现象，1100C  1200C 间蠕变速率也比 Nextel-610 纤维低 1 个数量级[235,236]。研究表明，
Nextel-650 纤维的蠕变活化能位 850 kJ/mol，明显高于 Nextel-610 纤维的 644 kJ/mol，这归结于 Y3+
在 α-Al2O3 晶界的聚集抑制了晶界移动[237]。另外，Nextel-650 纤维具有较好的室温强度保留率，在
1000C 时强度几乎与室温强度相同，经 1200C 保温 100 h 后，其单丝室温强度保留率约 70% [238]。 
 
 
图 29 Nexel系列 Al2O3纤维系列产品的高温强度保留率[239] 
Figure 29 Strength retention of Al2O3 fiber in the Nexel series 
 
图 29 示出了 3M 公司 Nexel 系列 Al2O3纤维产品的高温强度保留率。 
3M 公司还研制成功了新一代 Al2O3 纤维  含有 Y2O3 的钇铝石榴石 (Yttrium Aluminum 
Garnet, YAG) 纤维。YAG 连续纤维是 Al2O3 和 Y2O3 的复合氧化物，化学性质稳定。YAG 纤维和其
它 Al2O3 纤维相比，不仅具有高强度、高模量、耐高温等优良性能，还具有优异的抗高温蠕变性能，
可广泛用作绝热耐火材料和结构增强材料。YAG 纤维具有较高的熔点 (1970C)，可以在 1600C 环
境中连续使用数小时。YAG 纤维增强的 Al2O3 基复合材料具有优异的力学和高温性能，可满足高温
环境下复合材料的使用要求[240]。美国专利 5217933 [241] 公开了一种 YAG 纤维的制备方法，采用氯
化铝、铝粉、甲酸、乙酸、乳酸、硝酸等原料，按 Y2O3 与 Al2O3 不同的摩尔比制备出 YAG 陶瓷纤
维。该方法加入了大量有机酸，导致溶胶合成反应较为复杂。 
杜邦公司 (DuPont) 在 20世纪 70年代报道了 FP及其改进型 PRD166高强度陶瓷纤维产品[238]。
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PRD166 纤维直径较粗，为 20 μm，其强度达到 2.1 GPa，比 FP 纤维提高了 1/3，这是因为 Al2O3 中
加入的 20 wt% t-ZrO2 起到了抑制晶粒长大的作用，提高了纤维的强度和模量[242]。Al2O3 基体对 t-ZrO2
有束缚作用，使得纤维中部分 t-ZrO2 在烧结的冷却过程中相转变为 m-ZrO2。在裂纹尖端应力场作用
下，t-ZrO2 转变为 m-ZrO2 时产生体积膨胀，对裂纹产生压应力，阻碍裂纹扩展，提高裂纹扩展能量
消耗，起到了增韧的作用[243]。除提高强度外，ZrO2 的添加还改善了 PRD166 纤维的高温性能，其蠕
变温度 (1100C) 比 FP 纤维提高了 100C，蠕变速率也小于 FP 纤维。 
日本有四家公司进行 Al2O3 基陶瓷纤维的研制[244]：住友 (Sumitomo) 公司 1982 年就有关于研制
Al2O3 基纤维的报道，并采用预聚合法生产出了牌号为 Altex 的 Al2O3 基陶瓷连续纤维；电气化学 
(Denka) 公司在 1984 年至 1985 年间开发了莫来石质陶瓷纤维；三菱采矿 (Mitsui Mining) 公司 20
世纪 90 年代初研制出 Al2O3 基陶瓷纤维，纤维直径 10 μm ~ 20 μm，制品形式为纤维束；Nitivy 公司
推出了 72 wt% Al2O3、28 wt% SiO2 的氧化铝连续纤维，纤维直径为 7 μm，晶型为 γ-Al2O3。住友公
司和电气化学公司等还开发出了一套成熟的 Al2O3 基陶瓷纤维生产技术广泛用于生产中。 
日本住友公司研发的 Altex 纤维是通过预聚合法制得的 Al2O3基陶瓷连续纤维，其热处理过程基
本分为两段：首先是在 760C 分解有机物，然后在 970C 温度烧结。由于烧结温度较低，莫来石没
有结晶，因此纤维由纳米级的过渡相 Al2O3 (85 wt%) 和非晶 SiO2 (15 wt%) 组成[213]。纤维晶相为纳
米晶体的 γ-Al2O3 和无定型的 SiO2，纤维的抗拉伸强度为 1.8 GPa。由于无定型 SiO2相在 1200C  
1400C 下有一个较高的蠕变率，所以 Altex 纤维有良好的高温稳定性[245]。另外，三菱矿工集团也生
产了直径为 10 μm 的 Almax 纤维，其化学组成与 Nextel-610 纤维相似，晶相为 α-Al2O3。由于 Almax
纤维烧结后有较多的残余空隙，所以与 Nextel-610 纤维相比强度较低。 
荷兰 HILTEX 公司在 2009 年推出了 Al2O3 含量分别为 60 wt%、70 wt%和 80 wt% 的氧化铝基陶
瓷连续纤维，且可加工成纤维器件。 
最近，德国的化学纤维及织物研究所推出了 CeraFib 75 氧化铝连续纤维。干法纺丝得到的凝胶
纤维成分为 72 wt% Al2O3和 28 wt% SiO2。在加工过程中，由于硅的挥发，二氧化硅含量降低，导致
纤维的最终组成变为 75 wt% Al2O3和 25 wt% SiO2，晶型为莫来石和 γ-Al2O3，室温强度达到 1.46 GP。
文献 [246] 中对 CeraFib 75 纤维和 Nextel-720 纤维做了对比：CeraFib 75 纤维的室温强度较
Nextel-720 纤维低，但 CeraFib 75 纤维在高温时具有更优良的强度保留率。 
Okada 等人 [247]分别以氯化铝、硝酸铝为铝盐，氧化钇为钇源，采用溶胶凝胶法制备了
YAGAl2O3 连续纤维。研究表明，以硝酸铝做铝盐是有一定局限性的，因为 NO3 在回流过程中易
分解，会导致溶液 pH 升高、钇离子沉淀。Shojaie-Bahaabad 等人[248]以氯化铝、铝粉、盐酸和氧化
钇为原料，制备了 YAGAl2O3 复合纳米结构纤维。研究发现，在金属铝盐溶入水后，在 pH < 3 的
条件下金属离子以水合离子 [M(H2O)6]3+ 形式存在，而在 pH > 3 的条件下开始生成金属离子的氢氧
化物 [M(OH)n(H2O)6n](3n)+，此物质单个分子只能存在于稀溶液中，但当溶液浓度增加时，分子间
可通过氢键和桥氧键分别形成 MOHM 和 MOM 链。Maston 等人[249]采用定边膜喂法，将 Al2O3 
和 Y2O3 按一定比例混合熔融，定向固化制得 Al2O3/YAG 共晶纤维。该共晶纤维断裂强度高达 2 GPa，
蠕变强度也比单一的 YAG 纤维要高，也可用作结构增强材料。Chani 等人[250]采用微拉拔法，在高
温下将 Al2O3、Y2O3 和 Nd2O3 按一定比例混合并熔融，经 1600C 过冷后，用微拉法制备了 Nd:YAG 
纤维。该纤维长度可达 500 mm，主要用作激光材料。Chandradass 等人[251,252]采用异丙醇铝、氧氯
化锆为原料，羟乙基纤维素 (HEC) 为纺丝助剂，采用挤出机制备凝胶纤维，室温下干燥并烧结，制
备了 Al2O310 wt% ZrO2 纤维。差热分析表明纤维晶相为 α-Al2O3、t-ZrO2 和 m-ZrO2，扫描电镜显
示纤维形成致密组织时的烧结温度约为 1600C。 
Song 等人[253]分别以 AlCl3Al 粉水和 Al(NO3)3Al 粉水两种体系制备出了 Al2O3 基陶瓷连续
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纤维。研究发现，铝粉和铝盐的摩尔比对溶胶的纺丝性能有较大影响，对于 AlCl3A1 粉水体系，
控制 A1/AlCl3 的摩尔比在 2 ~ 5 能获得纺丝性能良好的溶胶，而对于 Al(NO3)3Al 粉水体系，控制
A1/Al(NO3)3 的摩尔比约为 2 才能获得纺丝性能良好的溶胶。差热分析 (DTA) 发现，Cl 比 NO3 更
难分解，但由 AlCl3Al 粉水体系中 γ-Al2O3 向 α-Al2O3 转变的相变温度更低。Shojaie-Bahaabad 等
人[248,254]以异丙醇铝、硝酸铝、铝粉、氧化钇、硝酸钇为原料的硝酸盐体系和以氯化铝、铝粉、氧化
钇、盐酸为原料的氯化物体系分别制备出 YAG/Al2O3 连续纤维，并且对这两种体系进行了比较。 
4.2.2国内研究现状 
我国从 20世纪 60年代就开始对氧化物耐高温陶瓷纤维进行了研究和制备，种类包括氧化硅质、
硅酸铝质、莫来石质、氧化铝质及氧化铝质，制作方式为熔融甩丝、溶胶甩丝等[228]。对 Al2O3连续
纤维的研究还基本停留在实验室阶段，没有实现规模化的工业生产。目前国内进行 Al2O3 连续纤维
研究的主要机构有中科院山西煤炭化学研究所、厦门大学、陕西理工大学、山东大学等[202]。其中，
中科院山西煤炭化学研究所主要从事对 Al2O3 长、短纤维制备及性能的研究，采用胶体工艺法，将
铝盐制成溶液，加热收缩，制成纺丝胶体，然后在特定条件下成纤和热处理，获得多晶 Al2O3 纤维，
目前已拥有两种系列的纤维。厦门大学采用铝金属盐为原料，首先合成具有纺丝性能的 Al2O3 溶胶，
并由此干纺得到 Al2O3凝胶纤维，热处理和高温烧结后获得 Al2O3 纤维[255]。陕西理工大学多年致力
于 Al2O3 连续纤维的制备与研究，以无机铝盐和铝粉为铝源，分别与不同的有机酸和纺丝助剂为原
料，制备了 Al2O3 基陶瓷连续纤维。山东大学主要针对 Al2O3 基连续陶瓷纤维的制备基础，对可纺性
溶胶的控制合成进行了大量研究，集中在溶胶粒子微观结构和表面状态、胶粒间相互作用等的控制
及其与溶胶流变性关系以及可纺性溶胶的性质与纤维性质间的关系等，并在此基础上制备了不同
Al2O3 含量的可纺性溶胶；对溶胶流变性质、纺丝条件、纺丝工艺等进行了深入系统研究，进而制备
了长度达到 1000 m 的 Al2O3 纤维。此外，山东大学还对凝胶纤维的致密化过程进行了大量研究，进
一步探讨了凝胶纤维结构、组成等与致密化的关系以及热处理过程对纤维致密化的影响问题，目前
正在进行放大化研究。 
孙鹏等人[256]采用异丙醇铝硝酸铝正硅酸乙酯水溶体系，利用溶胶凝胶法合成了均匀、稳定
的 Al2O3SiO2 纤维干法纺丝前驱体溶胶。结果表明，经水解缩聚反应，该溶胶体系内生成了尺寸约
为 10 nm ~ 20 nm 的溶胶颗粒，红外光谱分析表明在酸性条件下溶胶体系中存在 SiOSi、SiOAl、
AlOAl 等结构单元。 
Chen 等人[257259]采用异丙醇铝硝酸铝正硅酸乙酯体系，以干法纺丝进行了莫来石连续纤维的
制备。研究发现，当溶胶固含量较低时，溶胶显示出牛顿流体特征，当溶胶固含量为 52 wt% 时，
溶胶表现出轻微的剪切变稀特性，且具有较好的可纺性；随温度变化可实现溶胶凝胶的可逆转变，
溶胶经 1000C 烧结后，得到的纤维密度可达 3.2 g/cm3；1100C 热处理后，纤维直径为 45 μm  50 μm，
抗拉强度约为 900 MPa。 
姚树玉[208]采用熔融法，从 Al2O3SiO2Na2O (FeO/MgO) 体系中制备出了连续纤维，XRD 结果
表明纤维的主晶相为莫来石加一定量的玻璃相；SEMEDS 结果进一步证明了纤维中主晶相为莫来
石，同时显示莫来石的形态为针状或棒状组织。该纤维不同于普通硅酸铝纤维，硅酸铝纤维中莫来
石析晶温度约为 980C，而该纤维莫来石析晶温度在 1350C  1500C 范围内，即该纤维的耐火性明
显高于普通硅酸铝纤维。进一步提高该纤维耐火性的方法是将其放入浓度为 20% 的氢氟酸溶液中浸
泡，沥滤出其中的玻璃相，而后烧结使其致密化。 
陈立富等人[260]将 Al2O3 溶胶和 SiO2 溶胶混合，添加纺丝助剂，浓缩得到可纺性溶胶，干法纺丝
得到凝胶纤维；将凝胶纤维热解后烧结，得到 Al2O3 基陶瓷连续纤维。他们系统地研究了铝粉和氯
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化铝比例、铝盐浓度、反应时间、氧含量等因素对 Al2O3 溶胶组成和结构的影响，首次提出铝粉和
氯化铝的反应机理，指出决定铝溶胶性能的关键因素是溶液的 pH 值。 
乔健等人[261]以铝粉、无水氯化铝、冰醋酸为原料，采用离心纺丝工艺制备了多晶 Al2O3 连续纤
维。实验结果表明前驱体溶胶具有良好的稳定性和可纺性。凝胶纤维表面光滑、直径均匀，约 18 m。
在 840C 热处理 2 h 后，纤维由无定型态转变成 γ-Al2O3 相，1100C 热处理后变成 -Al2O3相。随
着热处理温度的升高，Al2O3 纤维中的晶粒逐渐长大、纤维强度逐渐下降。此外，乔键等人[262]还以
无水氯化铝、铝粉、碱式碳酸锆、醋酸钇和醋酸为原料，采用溶胶凝胶法和离心纺丝技术制备了
Al2O3ZrO2(3mol%Y2O3) 复合纤维。结果表明，前驱体溶胶具有良好的稳定性和可纺性。凝胶纤维
最大长度达 70 cm，1200C 热处理后完全转变成 α-Al2O3 和 t-ZrO2 相。凝胶纤维经干燥后，具有光
滑的表面和均匀的直径，约为 9 μm。随着热处理温度的升高，晶粒逐渐长大、纤维强度逐渐下降。 
谭宏斌等人[263]以硝酸铝为铝源，分别与不同的有机酸 (乳酸[198]、苹果酸[264]、酒石酸[265]) 和
PVP 为原料，制备了 Al2O3 基陶瓷连续纤维。当硝酸铝:有机酸:PVP 的质量比为 10:3:1.5 时，溶胶纺
丝性能最好。1200C 热处理后，纤维直径均匀，表面光滑。其相变顺序为无定型态 → η相 → γ相 
→ δ相 → θ相 → α相。采用不同的有机酸分别制备的纤维平均直径略有不同。谭宏斌课题组还采
用无机铝盐、金属铝、氧化钇、醋酸为原料，加入一定量的纺丝助剂，浓缩纺丝后得到 YAG 基纤维
原丝，将凝胶纤维干燥、烧结后得到 YAG 基连续纤维。但是，此方法没有对纤维长度进行探讨。此
外，该课题组还用 Al2O3ZrO2 溶胶和 TEOS 为原料，制备了氧化锆莫来石复合纤维。凝胶纤维在
1400C 烧结后直径约 3 μm，具有光滑的表面和均匀的直径[266]。 
陈代荣课题组[267]利用含 Al13 胶粒的 Al2O3
溶胶、γ-AlOOH 纳米分散液、Y2O3 溶胶、冰醋
酸和聚乙烯吡咯烷酮 (PVP) 制备可纺性前驱体
溶胶，采用干法纺丝技术制备凝胶连续纤维，再
经过热处理得到直径 6 μm  12 μm的YAG连续
纤维，其强度可达 1.07 GPa。该课题组还以 Al2O3
溶胶、γ-AlOOH 纳米分散液、醋酸锆和硝酸钇
为原料，并以聚乙烯醇 (PVA) 为纺丝助剂，通
过溶胶凝胶结合干法纺丝制得凝胶纤维，经预
处理及高温煅烧后形成 Al2O3ZrO2 复合陶瓷连
续纤维，纤维单丝拉伸强度可达 2.54 GPa，纤维
晶相为α-Al2O3和 t-ZrO2 [268]。图30为Al2O3-ZrO2
复合陶瓷连续纤维的 SEM 照片。 
4.3氧化铝纤维的应用 
美国国防部和能源部投入了大量经费实施包括 Al2O3 基陶瓷纤维在内的高性能复合材料的研究
计划 (CFCC) [269]。美国在研究 Al2O3SiO2 基连续陶瓷纤维材料的应用方面范围较广，旨在提供航空、
航天及机械领域的节能材料。日本、英国等基于科技和商业利益也争相开展此类纤维材料的研制，
如日本政府于 1981 年启动了“未来工业基础技术的研究与开发计划” [270]，以开发具有高潜在价值
的新材料，其工业界、大学及国立研究机构都加入到这项计划中，进行金属、陶瓷及塑料领域的研
究，并建立了能够在 20 世纪 90 年代至 21 世纪产生较强竞争力的复合材料研究计划，以抢占新材料
科技的制高点，从中获得巨大的商机和可观的经济利益。Al2O3 基连续陶瓷纤维是其中之一。 
 
图 30  Al2O3-ZrO2复合陶瓷连续纤维的 SEM照片 
Figure 30 SEM micrograph of the Al2O3-ZrO2 
composite continuous fibers 
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4.3.1高温隔热耐火材料 
传统的隔热材料日渐无法满足民用高效节能和军用、航空航天等特种装备对隔热材料提出的要
求。Al2O3 纤维具有质量轻、耐高温、热膨胀系数小、抗热震性能好等优点，可用作轻质隔热材料以
替代传统的隔热材料。Al2O3 纤维的导热系数只相当于传统耐火材料的 10%，因此广泛应用于机械、
冶金、化工等高温工业的窑炉等热工设备中。Al2O3 纤维还具有优良的红外加热效果及热辐射能力，
因此可用作陶瓷烧成窑、石化裂解炉、燃烧炉等高温炉的内衬材料。 
德国奥格斯堡的 MT 航空航天公司研发了两种不同的内部多层隔热体系，中温 (1000C) 多层
隔热材料用 Nextel-312 织物浸渍制成；高温 (1600C) 多层隔热材料则采用 Nextel-440 织物[271]。美
国 ILC Dover 公司[272]为火星登陆计划设计了一种新型的充气式气球伞，包括 25 层多层隔热结构的
柔性热防护系统，其中最外层采用的就是 3M 公司的 Nextel-312 纤维，以抵抗高达 1150C 的表层温
度。美国航天回收系统公司[273]开发出一种用于载荷回收及航天员救生用的充气式回收飞行器，也是
选用 Nextel 纤维作为表面的防热材料，以抵抗 980C 的高温。 
4.3.2结构增强材料 
与碳纤维和金属纤维相比，Al2O3 纤维表面
活性高，且可通过缠绕、编织制成无纺布、编织
带、绳索等多种形式的二维、三维纤维预制体 
(图 31)，因此可在陶瓷、树脂、金属基等复合材
料中作为增强体使用，起到提高材料机械强度与
柔韧性的同时不降低材料耐热性的作用。 
Al2O3 连续纤维具有良好的力学性能，抗拉
伸强度最高的 Nextel-610 纤维强度可达 3.3 GPa，
已经可以和玻璃纤维相媲美，且 Al2O3 纤维具有
良好的高温强度保留率，如 Nextel-720 纤维的强
度在 1100C 以下基本不改变[274]。Al2O3 连续纤
维作为复合材料增强体应用于增强金属效果显
著，Nextel-610 纤维增强铝合金的强度可达 1500 MPa [275]。目前 Al2O3 纤维增强铝基复合材料连续的
制备工艺主要有起亚浸渍法和挤压铸造法[276]，其中铸造工艺的成本相对较低，且制备复合材料的性
能也相对较高。Al2O3 纤维增强铝基复合材料具有非常优异的纵向力学性能，可用来代替铝合金、钢
铁材料及聚合物基复合材料，用作导弹的硬质弹尾，飞机着陆起落架，强化梁，电缆增强芯等[275,277]。 
 
Al2O3 纤维增强技术及复合材料在汽车发动机部件中也得到了广泛应用。1984 年制作出了第一
根 Al2O3 连续纤维增强铝合金活塞连杆，后经 Mazda 汽车公司发展成为实用化连杆。据报道，本田
公司在轿车上已使用了五万根这样的连杆。美国杜邦公司与日本本田公司合作制造了多种 Al2O3 纤
维增强铝基复合材料连杆，并成功地应用于本田公司的实验车和意大利 FIAT 高级赛车。其他应用
还有汽车发动机活塞连杆、气门、集流腔等[269]。 
3M 公司成功地将新型复合材料应用于高性能扩容导线[278]，其开发的加强型复合铝芯架空导线
(Aluminum Conductor Composite Reinforced, ACCR) 是由耐热铝锆绞线包围一种轻便陶瓷纤维增强
型铝芯，每根芯线包含数千根小直径 (12 mm)、高强度的 Al2O3 纤维，由陶瓷纤维连续地与芯线方
向一致地嵌在高纯度铝中。3M 公司的 ACCR 架空导线已经在 3M 的高压实验室以及野外试验中经
历了 6 年的充分测试研究，近年来，ACCR 导线已经在欧美地区得到了广泛应用，中国国内也在 2007
年上海 220 kV 杨新线的改造工程首次采用了 ACCR 导线。 
 
图 31 3M公司生产的 Al2O3连续纤维产品 
Figure 31 Products of Al2O3 continuous fiber 
manufactured by 3M 
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此外，Al2O3连续纤维如 Almax、Nextel-610、
Nextel-650和Nextel-720等在陶瓷基复合材料上
也有大量应用[235]。纤维可提高陶瓷的韧性和强
度，当裂纹接近或达到纤维表面时，纤维基体界
面的阻尼作用可控制裂纹扩展，使裂纹从它原来
的方向发生偏转、分枝，从而消耗裂纹前端的能
量，达到增韧强化陶瓷材料的目的[213]。 
4.3.3其它方面 
在冶金、电力、煤化工、石油化工等行业中
有大量高温工业窑炉，排放出大量高温废气及细
颗粒物，这是当前环境污染的重要来源。Al2O3
连续纤维具有良好的热稳定性和化学稳定性，可在高温过滤领域广泛应用。美国 3M 公司采用 Nextel
系列纤维开发出了连续陶瓷纤维过滤载体 (图 32)。利用连续纤维的特点, 采用 CFCC 工艺经缠绕制
备出的过滤载体呈现网状多孔结构[269]。与其它类型陶瓷过滤材料相比，Al2O3 纤维过滤材料具有生
产工艺简单、原料成本低、来源广泛、过滤效果好等特性，因此具有较高的应用价值和商业前景。 
Al2O3 纤维是良好的红外辐射材料，具有抗氧化、消音、绝缘、耐油等特性。Al2O3 纤维还可以
与树脂复合材料良好结合，其弹性大于玻璃纤维，压缩强度高于碳纤维，因此可以在一些领域取代
玻璃纤维和碳纤维[279]。 
4.4小  结 
Al2O3 连续纤维是近年来发展起来的一种新型无机氧化物陶瓷纤维，与 Al2O3 短纤维相比，Al2O3
连续陶瓷纤维不仅具有短纤维的优良性质，还能通过缠绕、编织制成二维、三维预制体，在复合材
料中用作增强体，是良好的高温隔热耐火材料，同时也被认为是 21 世纪高温结构部件最有希望的候
选材料。市场对 Al2O3 连续纤维及其制品的需求逐年增加。 
美国杜邦公司、3M 公司以及日本的住友化学公司等已研制出了一套成熟的生产 Al2O3 基连续陶
瓷纤维的生产技术并且广泛应用于商业生产中[221]。目前，Al2O3 纤维拉伸强度可与 Nicalon 纤维相比，
最高可达 3.3 GPa，模量最高 420 GPa，不亚于 Nicalon 纤维。长时间使用温度一般在 1000C 以上，
有些甚至可在 1400C 高温下长时间使用而保持一定的强度不下降，这是碳纤维和 Nicalon 纤维等无
机纤维所无法达到的。 
国外 Al2O3 连续纤维研究起步较早，目前的生产技术已趋于成熟，纤维制品性能优越，已在商
业化中生产应用[255]。高强度 Al2O3 连续纤维合成工艺主要掌握在美国、日本等发达国家手中。由于
技术封锁，我国Al2O3纤维的研究水平与国际先进水平存在较大差距。尽管近年来国内开始给予Al2O3
纤维极大的关注，但主要是在 Al2O3 短纤维的研制中取得了较大的进展，使 Al2O3 纤维在耐火绝热领
域得到了充分利用。在 Al2O3 基陶瓷连续纤维方面，国内研究水平还相对落后，很多还在实验阶段，
得到的纤维连续性和力学性能达不到相关应用部门的要求[221]。目前研究者仍在探索溶胶的制备方法
与路线，把重点放在于溶胶的流变性和稳定性上，较少涉及纺丝以及凝胶纤维在后续处理过程中的
结构和组织演变，对造成纤维结构疏松、裂纹、粉化等缺点以及结晶相不纯的原因研究较少[213]。同
时，由于国外技术封锁，国内研究人员在纺丝和烧结等设备的选择上面临着不小的困难。 
可喜的是，在国家大力扶持下，相关研究院和高校越来越重视对 Al2O3 基连续陶瓷纤维的研究，
已经取得了较大的突破。 
 
 
图 32 Al2O3连续陶瓷纤维过滤载体 
Figure 32 Filter carriers fabricated using Al2O3 
continuous fibers 
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5氧化锆纤维 
氧化锆 (ZrO2) 是锆的主要氧化物。纯的氧化锆有三种晶型：低温下的单斜相 (Monoclinic, 
m-ZrO2)、在 1170C以上的四方相 (Tetragonal, t-ZrO2) 以及在 2370C以上的立方相 (Cubic, c-ZrO2)。
三种晶型之间相互转化关系如下： 
LiquidZrOcZrOtZrOm C27152
C2370
2
C1170
2       (19)
室温条件下，单斜相是稳定相，四方和立方相是亚稳相，无法稳定存在。三种晶型的空间群分别为
P21/c、P42/nmc 和 Fm3m，晶胞结构如图 33 所示[280]。 
三种晶型 ZrO2 的理论密度、线热膨胀系数及晶胞参数列于表 8。由表 8 可以看出，发生晶型转
变时 ZrO2 晶格常数发生较大变化。t-ZrO2 与 m-ZrO2 之间的相转变属于马氏体相变，这个过程伴随
着 8% 的剪切应变和 5% 的体积膨胀效应，体积膨胀会导致氧化锆制品毁灭性的损坏。室温下，纯
ZrO2 为单斜相，通过加入适量的稳定剂 (如 Y2O3、CaO、MgO 或 CeO2等)，在室温下可获得 t-ZrO2
或 c-ZrO2 材料，分别称为部分稳定氧化锆 (Partially Stabilized Zirconia, PSZ) 和全稳定氧化锆 (Fully 
Stabilized Zirconia, FSZ)。 
ZrO2 熔点较高，为 2715C，软化点在 2390C ~ 2500C 之间，沸点为 4300C，是一种优异的耐
高温隔热材料。ZrO2 还具有耐磨、抗热冲击、折射率高、热容小等特点。其莫氏硬度为 7，导热率
在 20C ~ 1000C 之间为 1.51 W/(mol·K) ~ 5.2 W/(mol·K)，热容为 57.8 + 16.7 × 103 kJ/(mol·K)，高温
蒸汽压低，常温下电导率低，电阻达 1013 Ω·m，1000C 以上为离子导体[283]。 
常见的 ZrO2 有纳米粉、空心球、晶体、晶须、纤维等存在形式。ZrO2 纳米粉是制备特种陶瓷最
重要的原料之一，它可以制备多种功能陶瓷，在热障涂层材料、高温发热材料、催化剂载体、润滑
油添加剂、医用、通讯、传感、耐磨材料等方面都有应用[284288]。ZrO2 空心球在等离子喷涂热障涂
 
 
图 33 ZrO2三种晶型的晶胞结构 
Figure 33 Crystal structures of cubic, tetragonal, and monoclinic zirconia 
 
表 8 ZrO2三种晶型的理论密度、热膨胀系数及晶胞参数 [281,282] 
Table 8 Theoretical density, thermal expansion coefficient and cell parameters of zirconia crystal phases 
 
Theoretical 
density / 
gcm3 
Linear thermal  
expansion coefficient / 
C 1 
Cell parameters 
a / Å B / Å C / Å β 
m-ZrO2 5.68  6.5 × 106 5.142 5.206 5.313 99º18' 
t-ZrO2 6.10 11.0 × 106 3.653 3.653 5.293 90º 
c-ZrO2 6.27 10.5 × 106 5.272 5.272 5.272 90º 
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层中应用广泛，多用于航空航天、特种涂层等领域[289]。天然存在的 ZrO2 晶体多呈单斜相。立方相
ZrO2 晶体多为人工合成，由于其在光学上与钻石非常接近，而价格较为低廉，多被用于制作首饰或
观赏摆件[290]。ZrO2 晶须主要用作复合材料增强体。 
ZrO2 纤维是超高温条件下的理想绝热保温材料，广泛应用于高温设备的绝热保温、航空航天等
领域，其制品包括纤维纸、纤维毡、纤维布、纤维筒、刚性 ZrO2 纤维异型件以及 ZrO2 纤维织物等。
此外，ZrO2 纤维还可用于电池隔膜材料、制备金属基或陶瓷基复合材料、气体液体的纯化分离、氧
气含量测定以及催化反应膜等[291295]。 
5.1氧化锆纤维的特点 
ZrO2 纤维除了具有氧化锆的优良性能外，还具有长径比大、比表面积大、有足够的强度和韧性
等特点。由于导热系数、高温蒸汽压和热容在所有金属氧化物中最小，ZrO2 纤维与其他纤维相比具
有更好的绝热或隔热性能，作为隔热材料可以在超过 1600C 的环境下长期使用，最高使用温度可达
2200C。而且，ZrO2 纤维在高温下不易挥发、无污染。ZrO2 纤维化学性质稳定，耐酸碱腐蚀能力强，
力学性能优良，抗拉强度高，抗热震性能优异。这一系列优异的物理化学特性保证了 ZrO2 纤维可以
在极端条件 (高温、高压、极酸碱) 下保持性能稳定，使得 ZrO2 纤维具有超越一般陶瓷纤维的特性，
因此可比莫来石纤维、硅酸铝纤维、Al2O3 纤维等具有更高的使用温度范围和性能。ZrO2 纤维是唯
一能满足 1600C 以上超高温氧化气氛下长期使用的高档轻质耐火纤维材料。从组成结构上说，ZrO2
纤维是由纯四方/立方相氧化锆纳米晶粒构成的多晶质耐火纤维。四方相 ZrO2 在受到裂纹尖端应力
作用时会发生向单斜相的马氏体转变，这种转变常常伴随着 5%的体积变化，并吸收断裂能量，延迟
裂纹发展，是一种具有较好力学性能的增韧陶瓷材料。这些优异的力学、热学、化学性质表明 ZrO2
纤维是一种优秀的高温热防护和高温结构材料。 
ZrO2纤维主要分为连续纤维和短纤维两类。国际上将长度大于1 m的ZrO2纤维定义为连续纤维，
长度为厘米或毫米级别的纤维称为短纤维。ZrO2 连续纤维数百乃至数千根组成一束，可有序缠绕或
进行二维、三维编织，用于增强复合材料，主要用于航空航天以及国防等尖端领域，如航天飞行器
的某些结构部件[294]。短纤维对长度和有序性要求不是很苛刻，制备工艺相对简单，常用来做纤维纸、
纤维毡、纤维毯、纤维布、纤维筒、刚性 ZrO2 纤维异型件等，用作超高温隔热或密封材料，例如：
纤维纸可以用来做碱性电池隔膜，此外还可作为特殊电池的隔膜、催化剂载体等；纤维布可以用做
卫星电源以及锂系热电池的隔膜；纤维筒可以用作真空反射炉罩[290293,295]等。只有 ZrO2 纤维布膜是
氢镍电池的理想隔膜材料，美国已成功地将 ZrO2 纤维布膜用于卫星电池上，使卫星的寿命达到 l5
年以上。除国防工业外，ZrO2 纤维在其他各种高技术领域也得到了广泛应用，如高、中频感应加热
炉、单晶炉、高温真空热屏蔽、各种高温电炉的填料和垫片、大型热等静压炉、轧钢加热炉、均热
炉、高温陶瓷窑的隔热层等。 
5.2氧化锆纤维的发展现状 
鉴于 ZrO2 纤维的突出优势和在许多领域的重要用途，尤其是在军事领域上的重要性，美国、英
国、苏联、日本、德国等发达国家以及中国、印度等发展中国家都对 ZrO2 纤维给予了高度关注。 
20 世纪 60 年代末，美国联合碳化物公司 (Union Carbide Corporation) 率先成功制备 ZrO2 纤维，
1974 年美国成立了 Zircar 公司，主要进行 ZrO2 纤维及其他各种氧化物纤维制品的研制与生产。英国
的帝国化学公司于 20 世纪 70 年代初研制出了 ZrO2 纤维，并将其命名为 Saffil，但并未实现工业化
生产。日本的品川耐火材料公司研制出了 ZrO2 陶瓷短纤维。此外，国外的其他一些研究机构也陆续
展开了 ZrO2 纤维的研究工作。表 9 汇总了国外关于 ZrO2 纤维研究的一些进展情况。 
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米长的 ZrO2 介孔纤维，该介孔 ZrO2 纤维的比表面积为 130 m2g1，孔隙体积为 0.199 cm3g1。2010
年以来，Li 等人[309]、Yin 等人[310]、Chen 等人[311]、Cai 等人[312]分别采用不同的前驱体纺丝液通过静
电纺丝技术制备了 ZrO2 锆纳米纤维。 
2013 年，刘和义等人[313]采用氧氯化锆和双氧水为原料，氯化钇为稳定剂，通过离心甩丝法成
功制备直径为 5 μm ~ 10 μm 的 ZrO2 纤维，但并未提及纤维强度。2017 年，Wang 等人[314]采用氧氯
化锆为锆源，以甲醇为溶剂，加入醋酸钾后取过滤后的溶液加入 CTAB 和硝酸钇作为稳定剂，得到
一种稳定的聚醋酸氧锆 (PEZ) 前驱体溶胶，对不同氧氯化锆和醋酸钾比例对溶胶聚合结构与流变学
行为进行了研究，所制备的 PEZ 前驱体溶胶性质稳定，采用干法纺丝并通过热处理工艺获得了直径
约为 10 μm 的 ZrO2 连续纤维。 
ZrO2 纤维的优良性能使其在多个材料领域，尤其是军工领域有特殊应用价值。对于 ZrO2 纤维的
生产和出口，美国、日本等国家都有严格的限制，因此国内的市场空白期较长。直到最近几年，国
内才逐渐开始有部分企业生产和销售 ZrO2 纤维及其制品。绍兴市圣诺超高温晶体纤维材料有限公司、
山东德艾普节能材料有限公司、南京理工宇龙新材料科技股份有限公司、山东红阳耐火保温材料股
份有限公司、中钢集团洛阳耐火材料研究院等企业已经开始生产销售 ZrO2 纤维及其制品。 
5.3氧化锆纤维的制备方法 
由于 ZrO2 熔点高 (2715C)，很难采用熔融法来制备纤维，常用的 ZrO2 纤维制备方法有浸渍法、
共混纺丝法、溶胶凝胶法、聚锆前驱体法等。 
 (1) 浸渍法[291.292.315319]：其基本原理是将粘胶丝 (如水合纤维素) 或整个织物浸在氧氯化锆或
硝酸氧锆溶液中，于 20C ~ 25C 浸泡 3 h ~ 6 h；处理后的材料在空气中干燥，然后进行热解和煅烧，
除去有机组分后即得到具有一定拉伸强度的 ZrO2 纤维。美国 Union Carbide 公司用这种方法制得氧
化钇稳定的 ZrO2 短纤维。该方法尽管工艺简单，但所用前驱体锆含量低而有机成分含量高，在煅烧
过程中体积收缩大，有机物分解导致晶粒间空隙较多，因而得到的纤维强度较低，不能得到致密和
连续的 ZrO2 纤维。美国 Zircar 公司的 ZrO2 短纤维就是利用该方法制备的，他们使用 CaO、MgO 和
Y2O3 来稳定 ZrO2 的四方相。 
(2) 共混纺丝法[320323]：这一方法是将是将有机聚合物与锆盐或 ZrO2 纳米粉溶解或分散在溶剂
中，经过浓缩得到纺丝液，经过纺丝、热处理后得到 ZrO2 纤维。该方法制备的前驱体纤维锆含量低、
工艺复杂；得到的纤维强度低、连续性差。 
(3) 溶胶凝胶法[299301.324343]：溶胶凝胶法采用无机或有机锆盐经过部分水解缩合得到具有 
ZrOZr 的长链大分子溶胶，然后经过纺丝工艺和一定的热处理制度得到 ZrO2 纤维。该方法制
备的前驱体中锆含量高，纺丝性能好，热处理过程中因有机物分解造成的缺陷较少，纤维强度高，
可以实现高强度 ZrO2 连续纤维的制备；但是该方法得到的溶胶不稳定，常会自发转变为凝胶而无法
进行纺丝。 
(4) 聚锆前驱体法[297,306,344,345]：采用锆盐与有机配体进行配位缩合形成具有长链大分子的有机锆
聚合物，将有机锆聚合物溶解在甲醇等有机溶剂中得到纺丝性能极好的溶胶，然后经过纺丝工艺和
一定的热处理制度得到 ZrO2 纤维。该方法制备的 ZrO2 纤维除具有溶胶凝胶法所具备的优点外，其
前驱体质量稳定、可以重复利用、适合工业化生产。 
无论采取哪一种方法制备 ZrO2 纤维，纺丝成纤都是纤维制备的重要工艺环节。制备 ZrO2 纤维
常用的纺丝方法有挤压干法成纤、离心甩丝成纤、静电纺丝成纤。 
(1) 挤压干法成纤[306,337339,344346]：挤压干法纺丝是将前驱体溶胶装入带有喷丝板的纺丝筒，在
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压力作用下使前驱体溶胶从喷丝板喷出并干燥后成为前驱体纤维，前驱体纤维可以在牵伸装置的牵
引下连续纺丝。干法纺丝过程中影响纤维性能的因素很多，如前驱体溶胶粘度、压力、干燥速度等
都会影响纤维的性能。因此，干法纺丝是一个复杂的过程，只有将各参数调整到最佳才能得到性能
优异的凝胶纤维。此方法主要用来制备成束的、可进行缠绕卷曲以及二维或三维编织的 ZrO2 连续纤
维。 
(2) 离心甩丝成纤[344,347]：离心甩丝是将前驱体溶胶装入纺丝容器内 (带有小孔或小的狭缝)，纺
丝容器在高速电机的作用下高速旋转，前驱体溶胶在离心力作用下经小孔或狭缝甩出拉长，获得前
驱体凝胶纤维。与干法纺丝相比，离心甩丝对前驱体的要求较低。在一定粘度范围内，前驱体溶胶
在适当的温度和湿度下，经过一定转速甩丝即可获得凝胶纤维。此方法生产效率高、设备简单、适
合工业化生产；但是离心甩丝无法制备有序可编织的 ZrO2 连续纤维，多用于制备对有序性要求不高
的 ZrO2 短纤维。 
(3) 静电纺丝成纤[303,348350]：静电纺丝是前驱体纺丝液在静电场作用下经过喷射拉伸、干燥固化
后获得纳米级纤维的一种工艺方法。在纺丝过程中，纺丝针头接正极，接收端接负极，前驱体纺丝
液经纺丝针头喷出后，在电场力作用下加速运动拉长，固化后富集在接收端，获得前驱体凝胶纤维。
此方法是目前唯一的纳米级 ZrO2 纤维制备方法，可以用来制备机械性能优异的高比表面积纤维；但
前驱体纺丝液的粘度和推进速度、纺丝液的电导率、溶剂的挥发性、加速电压、环境温度和湿度、
固化距离等因素对凝胶纤维质量影响很大，只有合理调控这些参数，才能获得性能良好的凝胶纤维。 
 
表 10几种聚锆前驱体纺丝体系 
Table 10 Several systems of polyorganozirconium precursors 
No. Precursor Sol a Spinnability b 
/ cm 
Fiber diameter 
 / μm 
Zr content c 
/ wt% 
1 PCZ  5 > 100  
2 PPZ  0 0  
3 PZO + 10 > 100 50 
4 PEZ ++ > 100 < 30 61 
5 PEAZ ++ < 100 < 50 45 
6 PAZ ++ < 100 < 30 48 
(a)  ++: Easy to form a sol; +: form a sol; : not easy to form a sol. 
(b) Precursor fibers were fabricated by glass rod drawing. 
(c) Converting to the relative content of ZrO2. 
5.4前驱体法制备氧化锆纤维形成机理 
山东大学晶体材料国家重点实验室对 ZrO2 纤维已经进行了近 20 年的研究，对几种前驱体纺丝
液体系进行了比较系统的分析比较，包括聚氨基乙酸合锆 (Polycarboxyaceticacidzirconium, PCZ)、聚
啉啡绕呤合锆 (Polyphenorphinzirconium, PPZ)、聚草酸氧锆 (Polyzirconoxane, PZO)、聚醋酸氧锆 
(Ployacetatozirconium, PEZ)、聚乙酰乙酸乙酯合锆 (Ployethylacetoacetatozirconium, PEAZ)、聚乙酰丙
酮合锆 (Polyactetylacetonezirconium, PAZ) 等体系。几种前驱体的性能比较列于表 10。其中可纺性
较好的是聚乙酰丙酮合锆和聚醋酸氧锆体系。两者相比，聚乙酰丙酮合锆纺丝液体系具有更好的稳
定性和可纺性。 
综合分析，这里选择聚乙酰丙酮合锆纺丝液体系作为制备 ZrO2 纤维的研究体系，系统分析前驱
体纤维转化为 ZrO2 纤维的形成机理。 
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ZrO2 晶体纤维的形成过程包括前驱体聚合、
配体解析、晶粒成核与结晶、晶粒取向等，每一
环节都包含大量基础科学和技术问题。以下从配
位化学和结晶学的角度对氧化锆晶体纤维的形
成过程进行系统分析。 
5.4.1 前驱体的聚合 
以聚乙酰丙酮合锆 (PAZ) 前驱体为例。 
在原料 ZrOCl2·8H2O 的晶体结构中，四个
Zr4+ 构成一畸变的四边形，两个 Zr4+ 之间通过 
OH 相连，每个 Zr4+ 与四个 H2O 分子相连，形
成了 [Zr4(OH)8(H2O)16]8+聚合离子，如图 35 所
示。图中实线表示 [Zr4(OH)8(H2O)16]8+离子的化
学键。Takahiro 等人[302]利用扩展 X 射线吸收精
细结构 (EXAFS) 测定了氧氯化锆在甲醇中的 ZrO 和 ZrZr 键键长和键角，结果表明氧氯化锆在甲
醇溶液中也是以四聚体为单元的丛结构形式存在的。 
在四聚体 [Zr4(OH)8(H2O)16]8+ 中，每个 Zr 与两个 OH 基和四个 H2O 相连，Zr 与 Zr 之间通过 
OH 基相连。乙酰丙酮与 Zr 发生配位反应时可以按照一维线型方向或者三维体型方向两种模型进行。
若按一维线型模型进行可形成大分子线形聚合物，按三维体型模型进行则形成小分子低聚物，后者
不具有可纺性。 
图 36 是不同浓度的 PAZ 甲醇溶液在不同温度下粘度随着剪切速率的变化曲线。从图中可以看
 
图 35四聚体[Zr4(OH)8(H2O)16]8+结构 
Figure 35 Structure of tetrameter 
[Zr4(OH)8(H2O)16]8+ 
 
 
图 36不同浓度 PAZ甲醇溶液在不同温度下粘度随着剪切速率改变的变化曲线 
Figure 36 Rehology behavior of PAZ methanol solution at (a) 2.25 g/ml, (b) 2.37 g/ml, (c) 2.50 g/ml.  
(d) schemtic of shear thinning of PAZ methanol solution 
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出：(1) 在同一浓度下，温度较低时，PAZ 的甲醇溶液容易发生剪切变稀现象，即粘度随着剪切速
率增大而减小。温度升高，粘度随剪切变化幅度变小，甚至变成牛顿流体，即粘度不随剪切速率变
化而变化；(2) 在同一温度下，PAZ 浓度越高，粘度越高，越容易发生剪切变稀。 
在解释流变现象之前，首先要建立这样的模型：PAZ 中的二聚体和四聚体都含有未配位的羟基，
这些羟基显路易斯碱性， Zr4+具有八配位的 d4sp3 杂化轨道，从分子结构上来看，Zr4+ 还有未配位的
空轨道，具有路易斯酸性。随着浓度的提高，未配位的羟基容易靠近并进攻含有空轨道的 Zr4+，形
成一维方向的链状聚合结构。对不同浓度的 PAZ 甲醇溶液进行了动态光散射实验，实验结果证实，
PAZ 浓度越高，胶粒尺寸越大。胶粒尺寸的增大正是由于聚合的发生。在这样的链状模型下，可以
对流变性质做如下解释：温度较低时，长链分子相互缠绕在一起，受到剪切时发生解缠绕，并定向
运动，导致运动阻力变小，粘度降低。温度升高时，分子运动加剧，原本缠绕在一起的长链分子容
易自发解缠绕，稍加剪切便发生定向运动，因此不容易发生剪切变稀现象。浓度越高，PAZ 长链越
容易发生缠绕蜷曲，导致剪切时运动阻力变大，粘度升高。 
在四聚体 [Zr4(OH)8(H2O)16]8+ 中，每个 Zr 与两个 OH 和 4 个 H2O 相连，Zr 与 Zr 之间通过 OH
连接起来，在三乙胺结合体系中的 Cl 情况下，乙酰丙酮和侧位的两个配位 H2O 发生取代反应，造
成与 Zr 相连的另外两个配位 H2O 分离成与 Zr 紧密相连的 OH 和活性较高的 H+，其中两个四聚体
中相邻的 OH 发生缩水聚合反应，将四聚体通过 OH 连接起来，形成了双链线性聚合分子结构。
这一配位反应过程如图 37 所示。 
 
图 37 PAZ配位聚合形成过程 
Figure 37 Progresses of the coordination and polymerization of PAZ 
5.4.2前驱体的解析 
在获得前驱体纤维之后，前驱体纤维的解析是获得 ZrO2 纤维的关键步骤。 
利用红外光谱、元素分析及热分析研究了前驱体纤维的解析方式和解析过程。将前驱体纤维在
水蒸汽气氛中进行预处理，于 1 h、3 h、4.5 h、6 h、7.5 h 等不同时间取样，将样品烘干用于测试。
图 38 是水蒸气气氛热处理不同时间后前驱体纤维的 TGTDA 曲线。可以看出，在 30ºC ~ 1000ºC 温
度范围内主要有两个失重过程。一个是在 200ºC 之前有明显的失重并伴随有一较强的吸热峰，这是
由于预处理过程中的吸附物造成的。另一个是在 450ºC ~ 550ºC 之间的明显失重，而且不同时间预处
理之后失重的相对比例几乎是一样的，该过程归属于 ZrOH 脱水转化为 ZrO2 [351353]。在图 38 (b)
中，220C 左右有一明显的放热峰，随着预处理时间的增长逐渐消失。这可能是因为配体乙酰丙酮
的解析首先发生在纤维的表面，随着时间的增长由表面逐渐向内部延伸。 
由此可见，水蒸汽气氛预处理对于得到高性能 ZrO2 纤维是非常重要的步骤[300,301,354]，其作用主
要有以下三个方面： 
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图 38前驱体纤维在水蒸汽气氛中预处理不同时间后的 TGDTA曲线 
Figure 38 TG-DTA curves of precursor fibers pretreated under water steam atmosphere for different time 
 
 
图 39 ZrO2纤维前驱体解析机理 
Figure 39 Thermolysis process of zirconia precursor fibers 
 
 
(1) 包裹在前驱体纤维中的甲醇等溶剂在预处理过程中挥发，溶剂挥发后留下的气孔在预处理过
程中将导致纤维自身的收缩，致使气孔率减小，有利于后面的烧结。 
(2) 前驱体在特殊气氛中发生部分解析，避免了在后续烧结过程中因配体氧化而产生大量的 CO2
和 H2O，减小纤维气孔和裂纹的产生，有利于提高纤维强度。 
 (3) 便于将解析掉的乙酰丙酮集中收集，进而转化为其他形式的副产品。如直接排放，就会造
成环境污染，限制产业化的实施。 
未处理之前，前驱体纤维为浅白色。将前驱
体纤维于水蒸汽条件下进行热处理，在热处理过
程中纤维一直保持为浅白色半透明状，未发现有
变黑过程，表明前驱体纤维中的有机成分未被碳
化，烧结获得的 ZrO2 纤维为白色半透明状，强
度高、柔韧性好、断裂碎片少，保持良好的纤维
状态。 
图 39 为 ZrO2 纤维前驱体解析机理示意图。 
5.4.3氧化锆纤维成核与结晶过程 
前驱体纺丝液中加入一定比例的钇盐作稳
定剂，将加热至不同温度的纤维取样研成粉末，
采用 XRD 测试了不同温度下纤维的结晶性。图
40 为测试结果。 
 
图 40前驱体纤维在特殊条件下加热至 
不同温度时的 XRPD图谱 
Figure 40 XRPD patterns of precursor fibers sintered 
at different temperatures in special atmosphere 
 202  
 
由图
随着温度
可以明显
现，表明
根据
D 
其中，D
为 (hkl) 
的平均晶
的比表面
图 4
的升高，
存在，晶
无定
时间、表
影响。 
5.4.
采用
示为连续
寸均匀，
图 4
趋势。在
在尺寸稍
 
F
陈代荣 等
40 可见，
的升高，主
观察到 t-Zr
3 mol% Y2
Debye-Sch


coshkl
K
 
为颗粒的平
衍射峰的峰
粒大小分别
积，因而烧
1 给出了经
组成纤维的
粒之间结合
形态前驱体
面活性剂、
4 晶粒生长
1000C 烧
纤维的 XR
大约 50 nm
3 为不同温度
1500C ~ 17
大一些的晶
igure 41 SEM
, 连续陶瓷
在 350ºC 开
峰变得更加
O2 的特征衍
O3 可以有效
errer 方程可
均粒径，K
位。按 (101
为 3 nm、4
结驱动力表
不同温度水蒸
颗粒大小和
非常致密，
向结晶态 Z
稳定剂、升
与排列取向分
结的 ZrO2 纤
D 图谱及表面
。 
烧结得到的
00C 范围内
粒周围分布
图 41 经不同
 images of pr
纤维的制备
始出现非常微
尖锐，小峰
射峰。在整
地稳定 t-ZrO
以近似计算
是 Scherrer
) 方向计算
 nm、6 nm
面活化能较
汽处理后前
形貌有所不
颗粒堆积紧
rO2 纤维转变
温制度等对
析 
维制备高温
形貌 SEM
ZrO2 纤维
，ZrO2 纤维
着很多小晶
温度水蒸汽
ecursor fiber
、结构、性
 
弱的结晶峰
逐渐明朗，
个热处理过
2。 
出晶粒尺寸：
常数，λ 为
，加热至 400
和 9 nm。组
高，有利于
驱体纤维表
同，纤维的
密。 
的过程中，
结晶成核温
烧结样品并
照片。可以
SEM 图。显
发生正常晶
粒。随着烧
处理后前驱
s sintered at d
能和应用：
，400ºC 时
表明 ZrO2 晶
程中并未观
 
X 射线波长，
ºC、450ºC、5
成纤维的晶
纤维的烧结
面的 SEM
表面非常光
不仅受到温度
度和晶粒大
用于研究晶粒
看出，纤维
然，随着烧
粒长大。经
结温度的升
体纤维表面的
ifferent tempe
研究现状及发
t-ZrO2 的结
粒在逐渐长
察到 m-ZrO2
β 为 (hkl) 
00ºC 和 550
粒非常细小
。 
照片。可以
滑，几乎观
的影响，处
小、均匀性
生长与排列
主要由四方
结温度的提
1500C 烧结
高，晶粒尺
SEM照片 
ratures in ste
展方向 
晶衍射峰变
大。在 105
和 Y2O3结
衍射峰的半
ºC 时，纤维
，使得纤维具
看出，随着处
察不到气孔和
理气氛、气氛
等都有着非常
取向机理。
相组成，表面
高，晶粒尺寸
，晶粒分布不
寸的均匀性增
am atmosphe
第 39卷
得明显。
0ºC 时，
晶相的出
(20)
高宽，θ
中 t-ZrO2
有较大
理温度
裂纹的
压力、
重要的
图 42 所
晶粒尺
呈增大
均匀，
加，到
 
re 
第 3期 《现代技术陶瓷》 Advanced Ceramics, 2018, 39 (3): 151222  203 
 
 
1700C 时小晶粒几乎没有了，均是长大的晶粒。除此之外，随烧结温度的升高，纤维晶粒表面形态
也发生了变化。1500C 和 1600C 烧结的纤维表面有大量的台阶，这些台阶开始于晶界处，向晶粒
的另一侧延伸。依据之前的研究，晶粒表面的台阶有两种来源：螺型位错和晶界处的结点。由于台
阶呈现圆形，因此可以推测其源于螺旋位错。注意到所观察到的最小台阶高度为 2.67 nm，所以生长
基元不可能为原子，而是小的晶粒。此外，随着烧结温度升高至 1700C，晶粒表面的台阶几乎全部
消失，而出现了一些沟槽，如图 43 (c) 所示。只是在某些沟槽两侧仍存在台阶，这说明晶粒长大与
台阶有密切关系。 
由以上晶粒演变以及台阶变化过程可以推测生长机理如下：消失的晶粒表面台阶基元经晶界吸
附到长大的晶粒表面；随着台阶的移动，晶界发生移动，晶粒长大，而在 1700C 烧结样品表面的沟
槽则是晶粒未长大之前的晶界。 
随着烧结温度的进一步升高，晶粒开始发生异常长大，出现竹节结构。如图 44 所示，1800C
 
 
图 42 1000C烧结得到的连续纤维物相和形貌 
Figure 42 The phases and morphology of ZrO2 fibers sintered at 1000ºC 
 
图 43不同温度烧结的 ZrO2纤维 SEM图 
Figure 43 SEM images of ZrO2 fibers sintered at different temperatures:  
(a,d) 1500ºC; (b,e) 1600ºC; (c,f) 1700ºC) 
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烧结的样品中，异常晶粒与基质晶粒共存；而当烧结温度增加至 2000C 时，只有异常长大的晶粒，
纤维呈现竹节结构，而其截面则呈现层状结构，如图 44 (c) 所示。图 44 (d) 为 2000C 烧结样品的
TEM 图，可以看出晶格取向在很大的范围内保持一致。 
 
 
图 44烧结至不同温度纤维的 SEM图以及 TEM图：(a)1800C; (b,c,d) 2000C 
Figure 44 SEM and TEM images of ZrO2 fibers sinterd at different temperatures: (a) 1800ºC; (b,c,d) 2000ºC 
5.5氧化锆纤维制品及性能 
美国的 Zircar Zirconia 公司是 ZrO2 短纤维及其制品的生产商，该公司采用浸渍法生产的 Zircar
牌号 ZrO2 短纤维及其制品全球知名。Zircar 纤维的直径大都小于 10 μm，但较短，纤维表面非常粗
糙。Zircar Zirconia 公司的主要产品形式有纤维棉、布、毡、毯、板、筒及异型件等，除用于空间技
术等高技术领域外，还广泛用于机械、电子、冶金、化工等领域，但限制对中国的技术和产品出口。 
从上世纪 70 年代末开始，国内山东工业陶瓷研究设计院也采用浸渍法进行了多年关于 ZrO2 纤
维/布的实验室制备研究，但是所获得的 ZrO2 纤维强度较低，仅为 250 MPa ~ 420 MPa [291293.295]，难
以满足国内客户需求。高性能 ZrO2 纤维及其制品在国内仍非常短缺，导致与之相应的诸多领域难以
开展。 
以前，ZrO2 纤维毡是用有机短纤维经针刺制成有机纤维毡为前驱体，浸渍锆盐溶液，经热处理
而得到，具有原有机纤维毡的形貌。在获得了高强度 ZrO2 纤维的基础上，目前已经可以直接对 ZrO2
纤维进行深加工，采用针刺的方法制成纤维毡。ZrO2 纤维毡可用于晶体生长炉的隔热，在晶体生长
炉的使用温度高达 1900ºC，仍保持纤维毡形态，起到了良好的隔热作用[291]。 
ZrO2 纤维布是用特种有机纤维经设计编织成具有特殊结构的有机纤维布作前驱体，浸渍稳定化
的锆盐溶液，然后在特定的气氛和热处理工艺条件下煅烧而成。它具有普通布的外观特点，平整、
柔软，具有一定的强度，主要用于高能 NiH2 电池隔膜以及高温电解槽的隔膜，此外还是理想的烧
结电子陶瓷。ZrO2 纤维布膜是目前世界上最先进的航天用电池隔膜，它具有良好的耐碱、耐热和抗
氧化性能，而且透气性好、吸碱率高、面电阻小的特点[292,295]。 
刚性 ZrO2 纤维制品是用 ZrO2 纤维为原料，经短切并加入低、高温粘结剂制成水性悬浮液，最
后经吸滤压制成型再烧制而成。制品有纤维板、砖、罩、筒、异型件等，纤维异型件可直接模具成
型，也可经后加工制作而成。制备刚性 ZrO2 纤维制品的关键环节是 ZrO2 纤维悬浮液的制备和成型
模具的设计。为了使成型后的制品有一定的强度，能够自支撑，需加入低温粘合剂。粘合剂要选择
第 3期 《现代技术陶瓷》 Advanced Ceramics, 2018, 39 (3): 151222  205 
 
 
水溶性的 (如聚乙烯醇、甲基纤维素等)，加入量视粘结情况而定。高温强度靠加入高温粘结剂提供，
可选择的有硅溶胶、铝溶胶、锆酸盐等，加入量视要求而定。因工艺需要，在悬浮液中还应加入分
散剂以利成型操作。 
5.6氧化锆纤维高温应用前景 
ZrO2 纤维制品的高温应用主要有两个方面：一是民用先进材料领域，二是航空航天和军事装备
工业。 
在民用先进材料领域，ZrO2 纤维及其制品广泛应用于各种高温工业窑炉 (1600C 以上) 的耐火
隔热炉衬。目前 1600C 以上窑炉的耐火保温材料主要采用氧化锆空心球砖，但空心球砖导热系数大、
补充材料 B: 
氧化锆/氧化铝陶瓷纤维 
中国科学院化学研究所以聚合物前驱体合成技术为基础，设计制备了 ZrO2/A2O3复相陶瓷前驱
体，并成功制备出高性能 ZrO2/A2O3复相陶瓷纤维。基本工艺流程为：将 ZrO2前驱体和 Al2O3前驱
体经溶液共混及高温共聚得到 Zr、Al元素分布均匀的复相陶瓷前驱体，通过预聚工艺调整获得可
纺性能良好的可纺型锆铝复相前驱体；而后将纤维原丝经潮湿气氛不熔化处理、空气气氛无机化和
裂解陶瓷化转化成无机陶瓷纤维。 
对不同温度热处理后不熔化纤维产物进行的 XRD分析发现：800C热处理所得产物基本呈无
定型态；1000C热处理后开始有 c-ZrO2结晶峰出现；温度继续升高至 1200C，c-ZrO2结晶峰逐渐
增强，并开始出现 α-Al2O3结晶峰；至 1400C，c-ZrO2和 α-Al2O3的结晶峰皆有所增强，说明两种
晶型的晶粒尺寸开始长大。至 1500C和 1600C，两种晶粒的尺寸皆有所增大。 
不熔化纤维产物经 1200C 裂解后获得直径为 12 m 的白色 ZrO2/A2O3复相陶瓷纤维。采用
SEM-EDX对纤维的 Zr、Al元素分布均匀性进行表征，结果表明在 500 nm范围内，两种元素均匀
分布。正是由于微观均匀分布，ZrO2、Al2O3两相才能相互抑制结晶，纤维高温力学强度得以保持。 
 
  
图 B1 ZrO2/A2O3复相陶瓷纤维经 1300C、1 h空气处理后表面 SEM照片 
Figure B1 SEM micrographs of the suface of ZrO2/Al2O3 fibers heat-treated at 1300C for 1 h 
 
将复相陶瓷纤维进一步在 1300C空气气氛中处理 1 h后，不同锆铝比的复相纤维表现出不同
性能，其中 Zr/Al = 1:1的样品纤维高温强度最高。纤维表面 SEM照片 (图 B1) 表明各锆铝比情况
下，ZrO2和 Al2O3都起到了相互抑制结晶的作用。其中 Zr/Al = 1:1的样品经过 1300C / 1h处理后，
纤维表面颗粒尺寸最小 (< 500 nm)，这应该是其具有相对较高高温强度的主要原因之一。 
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热容高、保温效果差，而采用 ZrO2 纤维制品可以实现减小窑炉自重和节能的双重效果，其市场总需
求量将超过 2000 吨。按照每公斤 1000 元的保守售价估算，市场容量可达 20 亿人民币。 
在半导体照明行业，ZrO2 纤维作为一种性能优良的保温材料有着广泛的应用。作为蓝宝石单晶
炉的保温材料，可以克服目前 Mo 金属屏导热系数高、使用寿命短、能耗大的缺点，能提高蓝宝石
晶体的优良率，降低成本；作为碳化硅单晶炉保温材料，可克服目前石墨保温材料易氧化、使用寿
命短和 B 等杂质含量高的缺点。目前该行业的年需求量在 300 吨左右。 
在航空航天和军事装备工业方面，ZrO2 纤维优异的耐高温性能是火箭和航天器理想的柔性隔热
材料；以 ZrO2 纤维为基体的隔膜是空间卫星用镍氢电池的核心部件，已在欧美的空间卫星上普遍使
用；ZrO2 纤维增韧的陶瓷装甲可以提高坦克、直升机等军事装备的抗打击能力，提高其战斗力。 
6结束语 
从上面的介绍可以看出陶瓷纤维的应用市场很大，涉及众多领域，具有很大的潜在发展空间，
同时也可以看到有关陶瓷纤维的研发并不是很顺利。 
相对而言，国内 SiC 纤维的研发及产业化稍微好一点，已经建立了两条二代 SiC 纤维的年产 10
吨级生产线，三代 SiC 纤维的研究也取得了一定的突破，可以说是处于与国际水平并驾齐驱的阶段。
BN 纤维的研发取得了很大的成果，应用的需求也非常迫切，相关产业化的进程需要进一步在研发经
费和研究人员队伍两方面加大投入力度。Al2O3纤维非常有用，市场容量很大，但国内的研发单位不
是太多，虽然有些局部的突破，但整体技术较国际水平还有差距。ZrO2 纤维的研发相比而言比较新
颖，应用的需求也很明确，值得大力支持。 
陶瓷纤维的研究是一件特别困难的事情，很多问题不是出在科学上，而是出在技术上。原理上
都清楚的东西，如何做出来以及如何保证高性能是一个共性的问题。此外，装备的研发也是一个大
问题，需要国内的研发单位开展大联合、大交叉，共同攻关。 
我们相信，陶瓷纤维的研究及产业化大有可为！ 
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淄博市有突出贡献的中青年专家等荣誉称号。 
 
王浩，工学博士，研究
员，湖南省杰青。现任国防
科技大学新型陶瓷纤维及其
复合材料重点实验室主任。
主要从事陶瓷先驱体、高性
能陶瓷纤维及有序纳米陶瓷
材料等方面的研究工作。曾
获国家科技进步二等奖 1 项、军队科技进步一等奖
1 项，发表研究论文 120 余篇，授权国家发明专利
30 余项。 
 
张铭霞，教授级高工，现
任山东工业陶瓷研究设计院
有限公司特种纤维学科带头
人、多项国家级重大科研项目
负责人、中国复合材料学会理
事、淄博市高层次人才、山东
工陶院科技委成员。主要研究
方向无机纤维、纤维增强陶瓷
基复合材料以及无机材料的有机前驱体制备等。
“八五”、“九五”期间作为主要参加人员，承担
了 BN 纤维研究的国家“八五”和“863”多项研
究课题；在“十五”至“十三五”期间作为项目负
责人承担了国家“863”研究课题、国防科工委民
口配套、军品项目以及省重大科技攻关等多项科技
攻关项目，在无机纤维制备、纤维增强复合材料方
面获得多项研究成果。申请专利 20 余项，发表论
文 30 多篇。作为校外指导教师，与武汉理工大学、
济南大学、湖南大学联合培养硕士研究生多名。被
录入多个省部级科技评审专家库。 
 
周新贵，教授，博士生
导师，全国专业标准化技术
委员会委员、中国硅酸盐学
会特种陶瓷分会理事。主要
专业方向为陶瓷基复合材料，
主持科研项目 20 余项。在
SiCf/SiC 复合材料制备与应
用方向有较为深入的研究，
获国家科技进步二等奖1项、
部委级二等奖 1 项，获国家发明专利 20 余项，发
表学术论文 90 余篇。 
 
朱陆益，副教授、博导，
中共党员。现主持国家军品配
套规划项目、自然基金面上项
目、自然基金青年项目、教育
部博士点基金等多项国家级
和省部级项目，作为骨干参与
了国家重大专项、军工 863、
国家自然基金等 10 余项国家
级项目。主要开展氧化物纤维
的制备及其性能研究，同时进行纤维的应用开发工
作。发表 SCI 收录论文 20 余篇，授权和申请国家
发明专利 20 余项。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
